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A l’heure actuelle, la principale ressource d’énergie utilisée provient des combustibles 
fossiles qui rejettent dans l’atmosphère de nombreux gaz polluants tels que SO2, NOx, CH4 ou 
encore des chlorofluorocarbones et surtout un gaz à effet de serre : le CO2. Afin de palier à des 
problèmes inhérents à l’utilisation de ces combustibles, plusieurs gouvernements tentent de 
réduire ces émissions notamment par la signature de protocoles (Kyoto en 1997 puis 
Copenhague en 2010). Cette diminution passe par la recherche et le développement de 
nouvelles sources d’énergies propres. Le contexte nucléaire actuel (accident de Fukushima en 
2011) est susceptible d’accélérer la recherche dans ces domaines notamment au Japon. 
Les piles à combustible (en particulier la filière Solid Oxide Fuel Cell) font partie des 
alternatives intéressantes à cause de leur rendement énergétique élevé et de leur possible 
industrialisation. De grands groupes industriels (Siemens, EDF, De Dietrich…) et de 
nombreux constructeurs automobiles (Toyota, PSA, …) portent un intérêt grandissant à ces 
piles et contribuent aux avancées récentes de ce domaine. Le principe de ces piles est de 
convertir directement l’énergie chimique produite par une réaction en énergie électrique. La 
réaction chimique nécessite un combustible qui peut être l’hydrogène, le méthane, le gaz 
naturel, un hydrocarbure… (le comburant étant l’oxygène de l’air) [1]. Les applications visées 
sont de types stationnaires ou mobiles selon le type de pile utilisé.  
Les piles à combustible à oxide solide (SOFC) fonctionnant à des températures de 800-
1000°C sont destinées essentiellement à des applications stationnaires grâce à la cogénération 
qui permet de combiner source de courant électrique et source de chaleur. Plusieurs 
démonstrateurs ont déjà été mis en place en Europe (e.g. les programmes CALLUX et 
ENEFIELD) et une commercialisation de piles pour des applications particulières (micro-
cogénération…) a débuté au Japon. Une diminution des températures de fonctionnement des 
piles est devenue toutefois obligatoire pour rendre la filière compétitive. Les IT-SOFC 
(Intermediate Temperature) sont amenées à fonctionner à des températures comprises entre 
600°C et 800°C. 
En France, le GDR PACS [2] (Pile A Combustible, Système) fédère les acteurs de la 
recherche et œuvre pour développer les contacts entre les milieux universitaires et industriels. 
Le réseau ACTHYF a récemment rejoint ce groupement dans l’optique de créer un réseau 
français alliant la filière Hydrogène (production, stockage, distribution) et les piles à 
combustible qui permettront la conversion du vecteur hydrogène en énergie électrique. Des 
organismes publics comme l’ADEME [3] ou l’ANR (Agence Nationale de la Recherche) 
soutiennent financièrement des thèses et des projets et tentent de fixer les objectifs à tenir dans 




d’élaboration des constituants de ces piles pour diminuer leur coût et les rendre, à terme, 
commercialisables [2,4].  
Dans le cadre de ce travail de thèse partenarial entre le laboratoire CIRIMAT, l’ADEME 
et EDF-EIFER, nous nous sommes concentrés particulièrement sur le développement de 
verres destinés à sceller une unité de cellule élémentaire de pile à combustible à oxide solide 
(SOFC). Le scellement de la pile permet d’isoler les parties anodiques et cathodiques de la pile 
empêchant le courant de passer et les gaz de se mélanger. Dans le cadre de la poursuite des 
travaux de M. Rieu [5] au CIRIMAT, les verres ont été élaborés par voie sol-gel. Ce procédé, 
qui est utilisé pour la première fois afin d’élaborer ce type de matériaux SOFC, permet 
d’obtenir une homogénéité à l’échelle nanométrique et d’abaisser les températures 
d’élaboration des verres. Les matériaux choisis dans le cadre de cette étude sont des verres 
contenant majoritairement de la silice (élément formateur) et de l’oxyde de baryum pour 
garantir une dilatation compatible avec les autres matériaux de cellule. Les joints formés 
doivent résister chimiquement et thermiquement en milieu oxydant et réducteur. Il a ainsi été 
nécessaire de contrôler les caractéristiques rhéologiques, les propriétés thermomécaniques et 
l’inertie chimique de ces matériaux vis-à vis des autres constituants de la pile SOFC sous 
différentes atmosphères. Un des enjeux de l’étude a notamment été d’évaluer la formation et 
l’évolution des phases cristallines au sein de verres élaborés lors de la dévitrification à haute 
température. 
Un des critères essentiels pour que la filière SOFC soit viable est la durée de vie des 
systèmes. Celle-ci doit être au minimum de 3 à 5 ans voire plus selon les usages. Différents 
tests ont ainsi été réalisés sur les matériaux de scellement sur des durées plus courtes mais 
représentatives (100 heures à 1000 heures) avec des conditions (température, atmosphères) 
proches de celles utilisées pour le fonctionnement des cellules SOFC. 
Ce manuscrit est composé de cinq parties : 
- Une synthèse bibliographique (chapitre I) décrit les composants et les différentes 
configurations des piles SOFC existantes. Les différents types de scellement et les scellements 
rigides en particulier ont fait l’objet d’une revue détaillée. En fin de ce chapitre, le procédé de 
synthèse utilisé lors de ces travaux est également présenté. 
- Les techniques expérimentales mises en œuvre lors des expérimentations font l’objet 
du deuxième chapitre. 
- La troisième partie traite de l’élaboration des verres de scellement par voie sol-gel. 
De nombreux paramètres de cette synthèse en milieu liquide ont été optimisés afin de réaliser 




- Dans le quatrième chapitre, plusieurs types de caractérisation ont permis de mesurer 
les propriétés intrinsèques (températures caractéristiques, dilatation…) et de vérifier les 
propriétés d’usage des verres élaborés (réactivités chimiques avec des constituants des piles, 
étanchéité…) lors d’une application en tant que scellement SOFC. Une première sélection de 
verres candidats à l’application a été établie. 
- Enfin, la dernière partie (chapitre V) récapitule les caractérisations réalisées sur des 
assemblages (acier-verre-acier ou acier-verre-matériau électrolytique) qui ont subi des 
traitements thermiques de longues durées sous atmosphères réductrice et oxydante. Des tests 
supplémentaires ont été effectués sur le verre sélectionné à l’issue de ces caractérisations. Les 
performances électriques de cellules SOFC scellées avec ce matériau et avec un scellement 
commercial ont été comparées afin de conclure le projet. 
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I. Piles à combustible et technologies associées 
I.1 Principe de fonctionnement d’une PAC 
 Une pile à combustible (PAC) est un convertisseur qui transforme directement l’énergie 
chimique de la réaction entre un comburant et un combustible en énergie électrique.  
C’est à Sir W.Grove que l’on attribue la première réalisation d’une PAC au milieu du 19ème 
siècle. Il s’agissait d’une pile hydrogène/oxygène en milieu acide dilué en contact avec des 
électrodes de platine. Ce n’est cependant qu’à partir de 1930, grâce aux travaux de Francis T. 
Bacon sur une pile à combustible hydrogène/oxygène en milieu KOH aqueux que l’essor 
industriel des piles à combustible va débuter. Un premier prototype de puissance notable 
(1A.cm
-
² à 0,8V) a été utilisé dans les années 60 lors de missions spatiales APOLLO [1].
Il a fallu attendre les années 90 pour que l’on s’intéresse à nouveau aux piles à combustible 
avec le développement des PEMFC, notamment grâce à la société canadienne Ballard qui a 
réalisé des piles pouvant être utilisées pour fabriquer des véhicules électriques (voitures 
prototypes en 1991).  
La réaction globale d'un système « hydrogène/oxygène » est :  
 
H2 + ½ O2 → H2O (R 1.1) 
 
L’enthalpie ΔRH d’une réaction chimique est la quantité totale de chaleur libérée 
(réaction exothermique) ou utilisée (réaction endothermique) pour réaliser la réaction. 
L’entropie ΔRS correspond à la dissipation de l’énergie de la réaction chimique à une 
température T donnée. La relation de Gibbs (ΔG = ΔH - T ΔS) permet de déterminer 
l’enthalpie libre ΔG pour une température T donnée. 
Pour un gaz à pression atmosphérique et à température ambiante (25°C) : 
- l’enthalpie de (R 1.1) est : ΔRH = -285,83 kJ/mol 
- l’entropie correspondant à (R 1.1) est : ΔRS = SH2O - ½ SO2 - SH2  
= 70,2 – 0,5 X 205,2 – 130,7 
= - 163,1 J/mol/K, 
Par conséquent, l’enthalpie libre de Gibbs de (R 1.1) : ΔRG = -237,23 kJ/mol.  
Cette réaction est spontanée  car ΔRG < 0 et la cellule dégage de la chaleur (ΔH < 0). 
De même, la variation de l’enthalpie libre ΔRG
0
 (dans les conditions standards) d’une 






  (R 1.2)     
 




où n correspond au nombre d’électrons échangés lors de la réaction et F est la constante de 
Faraday. On en déduit le potentiel thermodynamique de la pile : 
 
ΔE0 = - ΔG0/ nF = 237230 / 2 X 96500 = 1,23 V (R 1.2bis) 
 
 Cette tension correspond à la tension maximale délivrée par une cellule. La puissance 
électrique totale d’une cellule (en kW) est obtenue en multipliant la tension par le courant 
délivré. Plusieurs cellules sont reliées en série afin de former des empilements (stacks) avec 
des puissances plus élevées. Les densités de courant obtenues varient en fonction du type de 
pile, du catalyseur utilisé, de la température de fonctionnement, de la stœchiométrie de 
l’alimentation en gaz réactifs et de la géométrie des cellules. 
Le cœur de pile est composé d’une anode, d’une cathode et d’un électrolyte. Des plaques 
bipolaires, ou interconnecteurs, sont accolées à la cellule élémentaire afin de collecter le 
courant produit et d’acheminer les flux de gaz (combustible et comburant). La surface totale 
des cellules (ou la surface totale des cathodes) détermine le courant électrique total.  
I.2 Les différents types de PAC 
Il existe plusieurs types de PAC qui se différencient par leurs caractéristiques de 
fonctionnement, leurs applications, et les matériaux de cœur de pile (tableau I-1). L’intérêt 
commun à toutes les PAC est qu’elles ont des rendements énergétiques très élevés de l’ordre 
de 30 à 70 %. Il faut rappeler que des rendements de l’ordre de 20 à 30 % seulement sont 
obtenus pour un moteur thermique classique. Un autre intérêt majeur des PAC est le non-rejet 
de gaz ou particules polluantes lorsque le combustible utilisé est de l’hydrogène. 
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Tableau I-1 : Propriétés des différents types de PAC 





Au cours de leur utilisation, toutes les piles vont être soumises à de nombreux cycles 
thermiques qui correspondent aux phases d’allumage et d’arrêt des systèmes. Ces cycles vont 
endommager les matériaux de cellule sur des longues durées d’utilisation (quelques dizaines 
de milliers d’heures) et dégrader les performances électriques et la durée de vie des systèmes. 
L’utilisation d’un électrolyte liquide corrosif limite la durée de vie des AFC et des 
MCFC, ce qui restreint les applications potentielles de ces types de pile. Les DMFC peuvent 
produire de faibles quantités d’énergie sur de longues périodes, ce qui en fait de bons 
candidats pour des applications pour les téléphones et les ordinateurs portables. Néanmoins 
l'utilisation du méthanol reste un point bloquant compte tenu de sa toxicité. 
Les PAFC fonctionnent à des températures suffisantes pour faire de la cogénération 
(production simultanée d’électricité et récupération de la chaleur issue de la réaction 
exothermique) mais le fait que l’électrolyte soit liquide limite leur durée de vie (évaporation) 
et l’utilisation de métaux nobles comme catalyseurs d’électrodes est onéreuse. 
Les PEMFC et les SOFC ont des perspectives d’avenir plus intéressantes dû au fait que 
les PEMFC peuvent être utilisées pour des applications variées et que les SOFC ont des 
rendements énergétiques globaux très élevés. Cependant, le principal défi pour ces piles est la 
réduction des coûts de leurs constituants. En effet, des métaux nobles sont utilisés comme 
catalyseurs d’électrodes dans les PEMFC (principalement du platine). De même, les SOFC 
sont constituées d’empilements de matériaux céramiques coûteux. Des matériaux de cœur de 
pile SOFC ont été optimisés lors de précédents travaux dans le but de réduire ces coûts [2,3]. 
I.3 Les piles SOFC 
I.3.1 Généralités 
Une SOFC est constituée d’empilements de cellules élémentaires (ou monocellules), 
séparées par des interconnecteurs, formant des stacks (empilements) et permettant l’obtention 
d’une puissance électrique proportionnelle au nombre de cellules assemblées. Le cœur d’une 
pile à combustible à oxyde solide est constitué de 3 éléments céramiques : l’anode, 
l’électrolyte et la cathode (figure I-1). L’électrolyte doit être dense, alors que les deux 
électrodes sont poreuses afin d’acheminer efficacement les gaz. Ces piles fonctionnent à haute 
température (600-1000°C) pour que la conductivité ionique de l’électrolyte soit assez 
importante afin d’obtenir des performances électriques appropriées.  
 
















Figure I-1 : Schéma d’une SRU et réactions d’oxydoréduction au sein d’une monocellule 
Le principe utilisé est décrit sur la figure I-1. L’oxygène est réduit à la cathode en ions 
oxonium grâce aux électrons issus de l’oxydation du combustible : 
½ O2 + 2e
-  O2-  (R.1.3) 
Ces ions traversent ensuite l’électrolyte et réagissent à l’anode avec le combustible H2, 







Le développement des SOFC est récent et de nombreux prototypes de démonstration ont 
été réalisés afin de montrer que cette technologie est fiable. Les applications sont 
essentiellement stationnaires compte tenu de  l’utilisation de hautes températures (exemple de 
chaudière en figure I-2). La filière SOFC présente un intérêt majeur pour 2 raisons : 
- Divers types de combustible tels que le méthane (gaz naturel), l’hydrogène, les 
biocarburants ou des gaz de synthèse, peuvent être utilisés grâce aux capacités de reformage 
interne de ces piles (flexibilité du système). Les rendements électriques obtenus sont jusqu’à 2 
fois plus élevés que ceux issus d’autres convertisseurs. 
- L’utilisation de la chaleur produite par la réaction exothermique peut chauffer des 
systèmes de circulation d’eau, ce qui permet d’atteindre des rendements énergétiques globaux 
jusqu’à 3 fois un rendement obtenu avec un autre convertisseur (90%). La majeure partie des 
applications visées (par exemple, le projet européen ENEFIELD pour la micro-cogénération) 
concerne une production d’énergie décentralisée. Il est également possible de faire tourner des 
turbines à l’aide du dégagement de chaleur afin d’atteindre des rendements énergétiques 
élevés de l’ordre de 80%. Cependant, ces applications, qui permettent de fournir une énergie 
centralisée, sont peu développées. 
Une des contraintes majeures de l’utilisation des hautes températures est la réalisation de 
cycles thermiques plus ou moins rapides. Afin d’éviter une dégradation mécanique rapide des 
systèmes, les dilatations des différents matériaux de la pile SOFC doivent être proches. La 
géométrie des systèmes et la nature des matériaux constituant les SOFC ont également été 
étudiées à cette fin. 






Figure I-2 : Micro-cogénération / Chaudière développée par De Dietrich et Ceramic Fuel Cells et testée par 
GDF-SUEZ 
I.3.2 Evolution des technologies 
Il existe plusieurs géométries différentes des cellules de pile SOFC mais les plus 
développées à l’heure actuelle sont les configurations tubulaires et planaires [1]. La 
technologie tubulaire a été développée dès les années 1970 par des entreprises comme 
Siemens-Westinghouse soutenues par l’US Department of Energy [4]. Un cylindre en 
céramique poreuse est recouvert successivement des 3 couches de matériaux actifs de la 
cellule SOFC puis un autre dépôt servant d’interconnecteur est réalisé. Le combustible circule 
à l’extérieur du tube alors que le comburant est acheminé à l’intérieur. 
 
Figure I-3 : Agencement des tubes dans une cellule tubulaire Siemens-Westinghouse [1] 
  
 






Figure I-4 : Photographie d'un stack et schéma d'une SOFC planaire réalisée par SECA [5] 
 L’avantage principal de cette technologie est qu’il n’y a pas de scellement. Ces systèmes 
ont été notamment testés sur plus de 50000 heures avec une faible dégradation des 
performances électriques (0,5%/1000h). Néanmoins le coût de leur fabrication demeure élevé 
et le rapport puissance/taille des systèmes est faible. 
La technologie la plus récente et la plus prometteuse est la technologie planaire (fin des 
années 1990). Les blocs obtenus ont une plus grande compacité, ce qui permet de réduire 
l’encombrement et les pertes thermiques. Une première génération de SOFC planaire ayant 
l’électrolyte comme support mécanique de la cellule a été conçue (épaisseur de l’électrolyte 
entre 500µm et 1mm) mais compte tenu de l’épaisseur de zircone yttriée, il était nécessaire 
d’utiliser des températures de fonctionnement élevées (>1000°C) pour assurer d'une 





 De nouvelles générations avec anode support (2G) et métal poreux support (3G) ont été 
développées pour abaisser la température de fonctionnement des systèmes et diminuer les 
quantités onéreuses de matière céramique ainsi que l'usure prématurée des composants [2,6]. 
Les évolutions technologiques apportées à ces cellules sont présentées sur la figure I-5.  
 
Figure I-5 : Les différentes générations de cellules SOFC et leur température de fonctionnement (C = cathode, 
E =  électrolyte, A = anode, M = métal poreux, I = interconnecteur) 




Diminuer la température de fonctionnement permet également de réduire les contraintes 
thermomécaniques issues des cycles thermiques et les éventuels problèmes de diffusion inter-
matériaux et de corrosion. L’utilisation de températures intermédiaires de fonctionnement 
entre 550°C et 750°C avec de nouvelles cellules IT-SOFC permet d’étendre le champ des 
applications au domaine embarqué mais cela nécessite le développement de nouveaux 
matériaux de cellules [7]. Certains instituts tels que le LBNL [8], préconisent l’utilisation des 
dépôts dits par voie « humide » pour que les coûts de fabrication des cellules rendent 
envisageable une future commercialisation. Afin de satisfaire à ces exigences, plusieurs études 
et projets ont été menés. C’est notamment le cas de l’étude menée lors de la thèse de M. Rieu 
au CIRIMAT et du projet ARMANASOL [2,3]. Le succès de la technologie planaire repose 
aussi sur la qualité des joints réalisés car cette configuration nécessite des scellements étanches 
aux gaz et isolants électriques afin de préserver les performances électriques des cellules. 
La dernière configuration existante est appelée « monolithique ». Les canaux de gaz 
comburant et combustible sont formés de strates de matériaux de cathode et d'anode 
respectivement. Ces couches sont alternativement séparées par un ensemble multicouche plan 
mettant en jeu la séquence cathode/électrolyte/anode puis la séquence anode/matériau 
d'interconnexion/cathode. Les matériaux crus sont cofrittés au voisinage de 1400°C sous air. 
Même si les performances électriques de cette dernière technologie sont remarquables 
(rendement électrique de 65% et densité de puissance de 0,335 W.cm
-
²), le coût de la 
réalisation de ces assemblages est élevé. De plus, le matériau d’interconnexion n’est pas assez 
densifié lors de l’assemblage et il peut apparaître des problèmes de fissuration lors du 
fonctionnement des cellules. 
La configuration planaire a été choisie pour le développement de nos travaux compte 
tenu du fait qu’elle cumule un grand nombre d'avantages par rapport à ses concurrentes 
notamment en termes d’encombrement, de mise en forme et de fiabilité. 
I.3.3 Les constituants d’un cœur de pile SOFC planaire 
Il existe de nombreux matériaux qui peuvent constituer les couches céramiques de la 
cathode, de l’anode et de l’électrolyte d’une cellule SOFC [1]. 
La zircone yttriée à 8%mol. d’Y2O3 (8YSZ ou YSZ) est le matériau d’électrolyte le plus 
employé dû à une conductivité ionique élevée et à sa faible inertie chimique vis-à-vis des 
autres matériaux céramiques. Des électrolytes à base de cerine gadolinée Ce0.9Gd0.1O1.95 
(10GCO) sont également utilisés pour leur bonne conductivité ionique à plus faible 
température [6]. Les matériaux électrolytiques doivent être parfaitement denses afin 




d’empêcher le passage de gaz réactifs entre les compartiments anodique et cathodique. Il est 
nécessaire d’effectuer des traitements thermiques à haute température (de l'ordre de 1400°C ou 
au delà) afin de densifier au maximum ces matériaux, ce qui a notamment retardé l’évolution 
de la technologie planaire (figure I-5). 
En ce qui concerne l’anode, les cermets Ni-YSZ sont très utilisés à cause de leurs très 
bonnes propriétés de conductivité électronique et de leur affinité chimique avec l’électrolyte 
YSZ. Des couches de NiO-YSZ sont déposées à l’aide de procédés physiques (pulvérisation 
cathodique, plasma flame spraying) ou chimiques (dip-coating, spin coating, screen printing) 
sur les matériaux électrolytiques (configuration 1G) [1,9] ou sur des supports métalliques 
poreux (configuration 3G) [2]. Si l’anode constitue le support mécanique de la cellule 
(configuration 2G), la mise en forme du cermet NiO-YSZ est généralement réalisée par tape-
casting. Le NiO est ensuite réduit en Ni lors d’un traitement thermique de réduction sous 
hydrogène, ce qui permet d’obtenir un cermet poreux. Cette porosité (>30%) sert à 
l’acheminement des combustibles et à l’évacuation des produits de réaction. Cependant, une 
coalescence des particules de nickel sur des durées longues de fonctionnement de cellules 
SOFC a été observée (>1000h), ce qui entraîne une dégradation progressive des performances 
électriques des cellules. 
Les manganites de lanthane substitués au strontium et/ou au calcium sont des matériaux 
de cathode prometteurs étant donné qu’ils ont des conductivités électroniques élevées à 800°C. 
Des matériaux du type (Pr, Nd, Sm)1-xSrxMnO3 sont également utilisés (conductivités 
électroniques encore plus élevées que La1-xSrxMnO3) [9] et la porosité de ces manganites est 
produite lors de la mise en œuvre de la cathode afin de garantir une bonne circulation du 
comburant. Ces matériaux ont d’excellentes propriétés électrocatalytiques pour réduire 
l’oxygène contenu dans l’air. Plus récemment, ce sont les nickelates de terres rares tels que 
La2-xNiO4+δ qui ont été utilisés car ils ont des propriétés comparables aux manganites de 
lanthane avec toutefois des conductivités ioniques plus élevées [4]. Un des problèmes de ces 
composés à base de lanthane est la possible réactivité chimique avec le matériau électrolytique 
YSZ. En effet, la phase pyrochlore La2Zr2O7 (couche isolante) peut se former à l’interface 
électrolyte/cathode. Une couche mince de CGO peut être ajoutée à l’interface électrolyte YSZ 
- cathode La2-xNiO4+δ afin de limiter la diffusion des espèces et les réactions interfaciales qui 
pourraient dégrader les performances électriques des cellules [10]. 
Les interconnecteurs métalliques les plus utilisés sont des aciers inoxydables à bas coûts 
contenant 17% à 20% de chrome afin d’éviter une sensibilité à la corrosion trop importante. 
Le rôle de ces aciers, denses ou poreux, est de collecter le courant. Ils peuvent servir de 




support mécanique dans la configuration 3G, ce qui permet de diminuer au maximum la part 
de matière céramique (Figure I-5). Parmi les plus courants, il y a le K41X ou le CROFER 
22APU dont les compositions et utilisations seront détaillées dans les chapitres suivants. 
Les joints de scellements, au centre de ces travaux, sont également décrits amplement 
dans la partie suivante (Chapitre I-2). 
Tous les matériaux de cellule (cœur de pile, interconnecteur et joints de scellement) ont 
des coefficients d’expansion thermique compris entre 10.10-6K-1 et 13.10-6K-1, ce qui est 
nécessaire compte tenu des contraintes thermomécaniques induites par les cycles thermiques 
lors des arrêts/démarrage des systèmes.  
I.4 Les Electrolyseurs Haute Température (EHT) 
L’électrolyse de l’eau permet de produire de l’hydrogène selon la réaction : 
 
H2O  H2 + ½ O2 (R 1.5) 
 
Les EHT (ou SOEC) fonctionnent à des températures similaires aux piles SOFC (700-
1000°C). Ainsi, les matériaux de cœur de cellule peuvent être identiques. La figure I-6 montre 
la réversibilité des réactions entre une SOFC et une SOEC. Seule la polarité est inversée lors 
des réactions. Par conséquent, l’anode et la cathode sont également inversées d’un mode à 
l’autre. Plusieurs systèmes ont été récemment développés. L’INL (Idaho National Laboratory) 
a fabriqué un système de 15kW comprenant plusieurs modules et composé au total de 720 
cellules [11]. 
 
Figure I-6 : Réversibilité des réactions électrochimiques en mode SOFC (A) et SOEC (B). 
 
 




Une utilisation des EHT en association avec des sources de chaleurs issues des centrales 
nucléaires mais aussi de fours verriers, usines de charbon, raffineries, … est actuellement 
envisagée comme une future alternative énergétique. Cependant, il est nécessaire de résoudre 
les problèmes de dégradation des matériaux à haute température qui sont proches des 
problèmes rencontrés sur les systèmes SOFC. De possibles rapprochements peuvent être 
réalisés entre ces technologies. Notamment, les problèmes liés à l’étanchéité des cellules 
SOFC et SOEC sont identiques. 
II. Etat de l’art du scellement pour SOFC 
L’action de « sceller » consiste à fixer un objet dans un matériau et/ou à fermer 
hermétiquement un espace. Dans une SOFC en fonctionnement, la fonction principale du joint 
de scellement est de séparer les compartiments anodique et cathodique (figure I-7). Ainsi, 
l’hydrogène du côté anodique ne sera pas en contact avec l’air du côté cathodique. Les fuites 
entre les deux compartiments dues aux dégradations des matériaux à haute température 
peuvent nuire aux performances électriques de la pile et, à terme, entraîner une dégradation de 
la cellule ou du stack. Des court-circuits peuvent se produire entre deux collecteurs de courant 
au niveau local, ce qui accélèrera également la dégradation des matériaux de cellule. Un autre 
problème majeur est lié à la stabilité chimique des matériaux sous différentes atmosphères. Le 
matériau de scellement final devra avoir une faible réactivité chimique sur de longues durées 
vis-à-vis notamment de l’électrolyte et de l’interconnecteur. Enfin, les CTE des matériaux de 





). Hormis les caractéristiques intrinsèques liées à ce matériau, il faut 
également prendre en compte la forme du futur système global de la pile SOFC qui dépendra 
elle-même de la future application. 
 
Figure I-7 : Position du verre de scellement dans une monocellule SOFC de 3
ème
 génération 




II.1 Propriétés requises des joints de scellement 
Les principales propriétés requises pour le matériau de scellement d’une monocellule 
SOFC fonctionnant entre 600°C et 800°C sont énumérées ci-dessous  [12-15] : 
- Etanchéité aux gaz (<10-7mbar.l.s-1). 
- Bonne isolation électrique (>104 Ω.cm) sous peine de provoquer des court-circuits qui 
dégradent les performances électriques de la pile. 
- Stabilité physico-chimique du joint sous atmosphère réductrice H2/H2O et sous 
atmosphère oxydante. 
- Compatibilité chimique et adhérence avec les autres matériaux céramiques et 
métalliques de la pile dont l’interconnecteur en acier inoxydable et l’électrolyte. Dans le 
cas d’un joint non adhérent ou peu lié avec les autres matériaux de cellules, il est 
également possible d’appliquer une charge en continu sur les cellules pour éviter les 
fuites de gaz réactifs. 





 pour induire un minimum de contraintes thermomécaniques sur les 
matériaux de la pile. 
- Une tenue mécanique à haute température sur de longues durées. A terme, une pile 
SOFC devra fonctionner durant approximativement 40000h (5 ans) pour être compatible 
avec les exigences du marché.  
- Une bonne résistance en cyclage thermique (20 cycles pour une application 
stationnaire et jusqu’à 2000 cycles pour des applications mobiles). 
- Une mise en œuvre facile avec une température de scellement inférieure à 1000°C et 
une reproductibilité des performances. 
- Un coût le plus bas possible. La technologie à adopter pour réaliser les joints doit être 
bon marché pour ne pas augmenter le coût de fabrication global de la pile.  
II.2 Les différents types de scellement pour piles SOFC 
Le développement de joints de scellement pour piles à combustible SOFC de 
configuration planaire est récent (début dans les années 1990). Différentes approches 
parallèles ont été utilisées afin d’obtenir des adhérences adéquates sur les matériaux de pile 
SOFC ainsi qu’une stabilité mécanique des joints d’étanchéité. Une description des avantages 
et inconvénients des différentes techniques de scellement et leurs apports en termes 
d’étanchéité et d’isolation électrique aux piles SOFC est présentée ci-dessous. Les interactions 
chimiques avec les autres composants de la pile sont également évoquées. 




II.2.1 Brasages métalliques 
Les scellements par brasage métallique sont des scellements rigides. Lorsque l’opération 
de scellement est achevée, la cellule et les joints ne forment qu’un seul bloc rigide. L’avantage 
de ce type de scellement est que les joints métalliques peuvent se déformer plastiquement et 
ont une dureté assez faible pour pouvoir s’accommoder des contraintes mécaniques et 
thermiques. 
Les premiers métaux utilisés ont été l’or et l’argent car le métal est directement exposé à 
l’air et ne doit pas s’oxyder. Cependant, ces métaux sont coûteux et il subsiste des problèmes 
de fragilisation.  
Récemment, une étude en atmosphère duale à 800°C sur les brasages Ag-CuO a été 
menée [16]. Il a été démontré qu’il n’y avait pas de dégradation du joint au bout de 100 heures 
mais qu’au bout de 1000 heures une porosité interne était créée dans le joint à cause de la 
réduction du CuO et de la fragilisation par l’hydrogène (fragilisation moins forte que dans Ag 
seul mais toujours présente). La fragilisation est un phénomène lié à l’adsorption d’hydrogène 
et à la diffusion de cet élément dans les alliages métalliques ou métaux. Cette fragilisation peut 
se produire de diverses façons : par précipitation d’hydrures métalliques, par décohésion du 
réseau cristallin ou par accumulation locale d’hydrogène. La conséquence est une 
délamination précoce du joint en contact avec les autres matériaux. Kuhn et al. [17] ont 
également élaboré des joints métalliques qui ont des propriétés mécaniques remarquables mais 
qui ne permettent pas d’éviter une dégradation sur le long terme de l’interface joint-
CROFER22APU à haute température. 
D’autres alliages ont été utilisés afin d'optimiser l’étanchéité des systèmes. Par exemple, 
Singh et al. [18] ont mis en oeuvre des alliages commerciaux à base de palladium. Ils ont 
évalué leur cinétique d’oxydation à 750°C et ont constaté qu’il y avait interdiffusion des 
éléments de l’acier et d’YSZ vers les joints et vice-versa, ce qui provoquait une bonne 
adhésion des joints mais également la création de nouvelles interfaces dont les conséquences 
sur le long terme ne sont pas connues. Cela pourrait également créer des lignes continues de 
matière par lesquelles le courant pourrait passer et court-circuiter la pile. 
L'utilisation de métaux a été peu exploitée et les évolutions dans ce domaine sont assez 
limitées dû au fait que seul l’argent, l’or et le cuivre ont des températures de fusion comprises 
entre 900 et 1100 °C (idéales pour le scellement). L’utilisation de ces métaux nobles est 
coûteuse et n’est pas envisageable dans le cadre d’une future commercialisation. 




II.2.2 Scellements compressifs 
En parallèle aux brasages rigides à partir de métaux, un autre type de joint étanche basé 
sur des méthodes compressives a été développé. Un scellement « compressif » n’est pas fixé 
de façon rigide au support, ce qui permet de minimiser les contraintes thermiques. Ainsi, il 
n’est pas nécessaire que le coefficient d’expansion thermique du matériau coïncide exactement 
avec les CTE des matériaux constituant la cellule. De plus, la compression permet de réduire 
la porosité du matériau de scellement. 
Les matériaux les plus utilisés sont constitués de mica qui se dégrade peu à 800°C. Deux 
familles de mica ont été testées : muscovite et phlogopite. Les tests de perméabilité sur ces 
micas ont permis de démontrer que les couches constituées de cristaux clivés de mica étaient 
plus efficaces contre les fuites de gaz que les couches de mica sous forme de feuilles [12]. 
Cependant, les taux de fuites n’étaient pas encore assez faibles par rapport au cahier des 
charges des piles SOFC. De nombreux scellements alternatifs ont alors été imaginés avec ces 
micas (voir figure I-8): 
- Des scellements compressifs de mica avec des intercouches Ag ont de meilleures 
propriétés mécaniques et d’étanchéité en complément du mica [19]. Une des dernières études 
sur le vieillissement de ce type de joints démontre qu’au bout de ~28500 heures, le taux de 




) dans des conditions proches du fonctionnement d’une 
SOFC [20]. Cela est dû au fait que le mica se dégrade peu. Néanmoins, une diffusion de 
l’argent au sein du mica a été constatée et cela peut engendrer des court-circuits (bien qu’un 
réseau percolé continu de l’argent n’ait pas été observé). 
- Des scellements étanches avec des « feuilles » d’alliage FeCrAlY / mica avec une forme 
ondulée [19] ont également été réalisés. Néanmoins, ce montage est susceptible d’engendrer 
également des court-circuits. 
- Des joints « feuilles de verre / mica », plus étanches que les hybrides « feuilles de 
verre/argent ont aussi été développés [21]. Des tests électriques d’OCV (open circuit voltage) 
ont montré qu’il était possible d’avoir un fonctionnement d’une pile SOFC sur plus de 1000 
cycles sans détériorations des propriétés électriques (chaque cycle correspond à 800°C pendant 
2h) avec l’utilisation d’un hybride « feuilles de verre / phlogopite ». Cependant, cela nécessite 
une forte compression de 0,69 MPa au cours de l’opération. 





Figure I-8: Scellements à base de mica [12] (a) mica seul (b) scellement hybride de mica avec intercouches 
(verre ou métal) (c) poudre de mica avec alliage ondulé (d) scellement hybride de mica avec une intercouche et 
du mica infiltré 
- Des composites « verre-mica / feuille de verre » ont également été élaborés. Le principe 
de ces nouveaux matériaux repose sur une infiltration de verre de 10 à 50 % en volume dans le 
mica (qui est déjà entre 2 couches de verre). Cela a permis de diminuer encore le taux de fuites 
des gaz. Chou et al. [22] ont alors utilisé une infiltration de silicate de Ba-Ca-Al dans du mica 
phlogopite. Sur une trentaine de cycles thermiques et sous certaines conditions de compression 
(0,34-0,69 MPa) et de pourcentage en volume de verre infiltré (20 à 30%), un taux de fuites 




) a été maintenu. Cependant, des fractures entre les 
grains de mica et aux interfaces verre - inconel 600 (acier inoxydable utilisé dans l’étude) ont 
été observées, ce qui est néfaste pour une application sur des longues durées. 
- Le et al. [23,24] ont élaboré de nouveaux joints étanches à partir de feuilles 
d’aluminosilicates (fibres céramiques résistantes à hautes températures mais très poreuses) 
infiltrées par de la silice « fumée ». La silice « fumée », à cause de sa haute dispersion dans 
l’eau et d’une morphologie de chaîne formée de silice colloïdale, a permis de combler les 
vides laissés par la porosité des fibres céramiques. Il est nécessaire d’exercer une pression de 
1MPa durant les tests pour obtenir une meilleure étanchéité que celle qui résulte de 
l’utilisation de mica seul. 
Les hybrides de « mica / intercouches d’argent » demeurent la meilleure alternative des 
scellements compressifs. L’inconvénient majeur de cette technologie est qu’il est nécessaire 
d’appliquer une pression constante nécessitant un apport énergétique sur le scellement afin 
d’assurer l’étanchéité de la pile SOFC en continu.  




II.2.3 Verres et vitrocéramiques 
II.2.3.1   Définitions et généralités sur les verres  
La commercialisation des verres date de la fin du XVIIème siècle avec le procédé de 
coulée sur table qui permit une production intensive de verres à vitre. Des verres répondant à 
de nombreuses fonctions techniques (verres d’ampoules, fibre optique, verre de scellement, 
fibres de verre) ont ensuite été mis en œuvre. 
La dénomination de « verre » est généralement réservée aux solides obtenus par 
refroidissement d’un liquide ayant acquis les propriétés d’un solide sans pour autant présenter 
un ordre cristallin [25]. En refroidissant, un matériau peut se retrouver dans un état métastable 
appelé « liquide surfondu ». Suivant la vitesse de refroidissement utilisée, la matière va 
s’organiser de matière différente. Si cette vitesse est très faible, les atomes s’ordonnent et il est 
possible d’obtenir un cristal. Dans le cas où cette vitesse est élevée, la matière va se figer dans 
un état moins ordonné et un verre sera formé. 
Un matériau vitreux obtenu après refroidissement d’un liquide présente un phénomène 
caractéristique nommé transition vitreuse (figure I-9). La température de transition vitreuse Tg 
est définie comme l'intersection des courbes H=f(T) ou VM=f(T) extrapolées à partir du liquide 
et du verre où H est l’enthalpie, VM est le volume molaire et T est la température. 
Le domaine de transition vitreuse s'étend sur un intervalle de températures dépendant de la 
nature du verre et de la vitesse de refroidissement. 
 
Figure I-9 : Illustration du phénomène de transition vitreuse [24] 




II.2.3.2 Propriétés des verres  
II.2.3.2.1 Propriétés spécifiques d’utilisation des verres 
Les verres sont des matériaux homogènes et isotropes. D’un point de vue mécanique, le 
verre est un matériau fragile (rupture brutale sans plasticité). Néanmoins, dans le domaine de 
transition vitreuse, le comportement du matériau est viscoélastique. Par conséquent, la 
viscosité η est la propriété la plus importante pour la mise en forme des verres. Elle est 
mesurée en Pa.s
 bien que l’ancienne unité dénommée poise soit encore très utilisée. La 
viscosité évolue ainsi de manière continue depuis le liquide stable à haute température 
jusqu’au verre à température ambiante où celle-ci est supérieure à 1019 Pa.s. Pour tous les 





Plusieurs points caractéristiques de viscosité ont ainsi été fixés afin de faciliter les opérations 
de mise en forme et pour les applications qui utilisent des verres à haute température (tableau 




 pour réaliser la fusion du verre afin d’obtenir un mélange homogène. Le verre est 
généralement travaillé à haute température à une viscosité de 10
4
 Pa.s dans le milieu industriel. 
Différents types de recuits peuvent être réalisés dans le but de relâcher les contraintes induites 
à la trempe après le travail du verre. La température de Littleton TL a été définie comme étant 





lui a été associée. La connaissance de la TL est notamment utile dans le 
cadre de l’utilisation de verres à haute température afin d’avoir l’avantage de propriétés 
viscoplastiques sans déformations importantes du verre. 
Viscosité (log10 Pa.s) Viscosité (log10 poises) Points caractéristiques 
1 2 Fusion 
3 4 Travail du verre (soufflage, pressage…) 
4 5 Ecoulement 
6,6 7,6 Point de Littleton (ISO7884-3) 
8-10 9-11 
Ramollissement dilatométrique dépendant 
de la charge mise sur l’échantillon 
11-12,3 12-13,3 Transition vitreuse 
12 13 Recuit rapide (quelques minutes) 
13,5 14,5 Recuit lent (quelques heures) 
Tableau I-2 : Viscosités associées à différentes opérations de mise en forme et d’application des verres [26] 




 Plusieurs appareillages permettent de mesurer des gammes différentes de viscosité des 
verres en fonction de la température (viscosimètre de Couette…). Les valeurs de viscosités 
sont généralement différentes et normées pour chaque technique associée. Des courbes 
viscosité-température peuvent être obtenues par le biais de l’équation de Vogel-Fulcher-
Tamman [27] : 
 
 Où η est la viscosité et T est la température mesurée en K. T0, A et B sont des constantes 
calculées à partir de 3 valeurs de la viscosité. L’ajustement des courbes obtenues est 
particulièrement précis lorsque 15 points de viscosités ou plus sont utilisés.  
Les verres sont très employés dans le domaine de l’optique pour leurs propriétés de 
transparence. Ils sont classés selon leur indice de réfraction et leur masse volumique. Les 
applications autres que l’optique concernent principalement les récipients, l’art, la décoration 
et le confinement de matières (scellements pour des déchets radioactifs, produits 
pharmaceutiques…). Il existe plusieurs familles de verres : les fluorures, les oxydes, les 
oxyfluorures, les chalcogénures... Les plus utilisés et ceux décrits dans ces travaux sont les 
verres à base d’oxydes.  
II.2.3.2.2 Structure des verres d’oxydes 
Dans un solide cristallin, les atomes sont disposés régulièrement selon un réseau 
tridimensionnel. L’état amorphe est caractérisé, au contraire, par des atomes placés de façon 
plus irrégulière avec lesquels on ne peut construire aucun réseau à longue distance. Cependant, 
il est possible d’obtenir des informations sur les premiers voisins (ordre local) afin de 
déterminer des polyèdres de coordination formant la structure amorphe. 
D’un point de vue chimique, Zachariasen a émis l'hypothèse du réseau désordonné 
dans les verres d'oxydes [28]. Pour former un verre avec un oxyde simple AxOy, il faut réunir 
les conditions suivantes : 
1 - Chaque atome de A est entouré par un faible nombre d'atomes d'oxygène (3 ou 4) formant 
ainsi un polyèdre. 
2 - Ces polyèdres sont reliés par leurs sommets et non par une arête ou une face. 
3 - Au moins 3 sommets du polyèdre doivent être reliés aux polyèdres voisins pour former un 
réseau tridimensionnel. 
4 - Un atome d'oxygène échange au maximum deux liaisons avec le cation A. 





Figure I-10 : Illustration schématique de la structure d’un réseau vitreux [15] 
 Dans un verre, chaque oxyde a une fonction particulière. Zachariasen a défini trois 
classes d'oxydes, observables sur la figure I-10: 
1) Les oxydes formateurs de réseau sont les oxydes simples qui, par refroidissement, 
conduisent à un verre : SiO2, GeO2, B2O3, As2O3, P2O5 (sous pression). Les entités structurales 
sont des motifs (par exemple, SiO4) relativement réguliers. Par contre, l'arrangement des 
tétraèdres entre eux est relativement désordonné. La liaison entre les tétraèdres voisins se fait 
par l'intermédiaire d'un oxygène « pontant », sommet commun à deux tétraèdres. Par 
conséquent, dans un verre, il existe un ordre à courte distance et un désordre à longue distance. 
2) Les oxydes modificateurs de réseau sont essentiellement les oxydes alcalins M2O, et 
les oxydes alcalino-terreux MO, composés essentiellement ioniques. L'introduction de ces 
oxydes dans le réseau du verre a pour conséquence de dépolymériser le réseau en rompant des 






-Si, par exemple dans le cas du calcium. 
L'atome d’oxygène, porteur d'une charge électronique excédentaire, n'établit plus la liaison 
entre tétraèdres voisins. C'est un oxygène « non pontant ». Le cation de l'oxyde modificateur 
de réseau est localisé dans une cavité du réseau au voisinage de l'oxygène non pontant.  
3) Les oxydes intermédiaires se comportent soit comme des formateurs de réseau, soit 
comme des modificateurs suivant la composition du verre. Ces oxydes sont Al2O3, Fe2O3, 
PbO, TiO2, ZnO pour les plus connus. L'aluminium possède un rayon ionique voisin de celui 
du silicium. Géométriquement, il peut admettre un environnement tétraédrique. Sa charge 
électrique est 3
+
 alors que le silicium est 4
+
. En conséquence, le tétraèdre (AlO4) est 
négativement chargé. La neutralité électrique peut être restaurée si le verre contient des ions 
alcalins ou alcalino-terreux. L’aluminium va alors se trouver en position de formateur de 
réseau, au même titre que le silicium, pour autant que, dans le voisinage du tétraèdre (AlO4)
–
, 
soit localisé un cation M
+
. Bien évidemment, un cation alcalino-terreux M
2+
 concourt à la 




formation de deux tétraèdres (AlO4)
–




] doit être égal à 1 pour que tous 
les atomes d'aluminium soient en position de formateurs de réseau.  
Les silicates, constitués de l’élément formateur SiO2, sont les verres ayant la meilleure 
durabilité chimique (résistance à la dégradation du matériau dans les solutions aqueuses). Ils 
ne peuvent être dégradés que par l’acide fluorhydrique. La corrosion des verres peut être due à 
une libération des ions alcalins présents dans le verre (passage dans une solution aqueuse sous 
forme soluble) en milieu acide et/ou à l’hydrolyse du réseau formateur du verre favorisée en 
milieu fortement basique [29]. Les différentes nuances des verres de silice sont multiples car 
un verre de silice peut aussi être obtenu par d'autres voies de synthèse (réaction de SiCl4 avec 
O2, gels, irradiation de quartz, dépôt par pulvérisation...).  
II.2.3.3 Les vitrocéramiques 
Les vitrocéramiques sont constituées d’une phase vitreuse et de phases cristallines. Elles 
résultent de la dévitrification contrôlée d'un verre chimiquement homogène. 
Les vitrocéramiques sont traditionnellement élaborées de la manière suivante. Le matériau est 
d’abord porté à sa température de fusion puis se solidifie lors du refroidissement formant ainsi 
un verre. Deux traitements thermiques sont ensuite réalisés : 
- Un maintien du matériau à une température favorable à la cristallisation qui sert à faire 
naître les germes au sein de la matière (ou céramisation). L’ajout d’agents catalyseurs de 
nucléation dans le verre tels ZrO2, TiO2… permet de faciliter la cristallisation (ou 
dévitrification). 
- Un autre traitement thermique qui permet aux germes de croître.  
Lorsque la cristallisation est réalisée à partir de germes de natures différentes, la 
nucléation est dite hétérogène [29]. La nucléation en surface peut être parfois trop importante 
et mener à une destruction du matériau. En effet, les différences de dilatation entre la surface 
et le cœur créent de fortes contraintes. Les phénomènes de nucléation peuvent être contrôlés 
en introduisant des éléments d’insertion au sein des matériaux. Par exemple, les 







nucléation et une croissance répartie de façon homogène dans tout le volume du verre. 
Les vitrocéramiques ne présentent pas de porosité résiduelle et ont des propriétés 
mécaniques nettement supérieures à celles des verres grâce aux phases cristallines contenues. 
Pour ces raisons, elles sont notamment utilisées comme verre de liaison avec des métaux et 
des céramiques. Cependant, les CTE des vitrocéramiques peuvent évoluer en continu au cours 
du phénomène de dévitrification car différentes phases peuvent être formées. L’application en 




tant que verre de scellement SOFC nécessite donc un contrôle de l’évolution des phases 
dévitrifiées lors des traitements thermiques réalisés.  
II.2.3.4 Les verres de scellement pour SOFC planaire 
II.2.3.4.1  Définition du verre de scellement 
Un verre de liaison ou de scellement est un verre qui permet de lier deux matériaux entre 
eux. Les matériaux liés peuvent être de nature différente (par exemple, liaison métal-
céramique) ou de même nature (par exemple, liaison métal-métal). Ces verres découlent 
directement de la technique de dévitrification contrôlée et font donc partie de la famille des 
vitrocéramiques.  
Le scellement est réalisé après la mise en place de tous les composants d’un dispositif. 
Dans le cas d’une pile SOFC, cette opération est effectuée sur des SRU comprenant une 
cathode, un électrolyte, une anode et des collecteurs de courants métalliques. 
II.2.3.4.2 Les différents verres de scellement pour les piles SOFC 
Les verres de scellement pour SOFC ont été développés au début des années 2000. Les 
silicates, borosilicates, boroaluminosilicates peuvent avoir des CTE adaptés à des applications 
de type SOFC. SiO2 et B2O3 constituent ainsi le réseau formateur de ces verres. Lorsque le 
rapport B2O3/SiO2 augmente, le CTE du verre augmente également [30-32]. De plus, B2O3 
diminue la viscosité ainsi que la tendance à cristalliser des verres et améliore l’adhérence sur 
les substrats. Cependant, cet oxyde n’est pas utilisable en forte proportion dans un verre car il 
forme des composés volatils avec la vapeur d’eau à haute température. Tous les autres oxydes 
formateurs de réseau (GeO2, TeO2, SeO2, As2O3, V2O5…) sont réduits par l’hydrogène à 
800°C et ne sont donc pas envisageables pour des applications SOFC. 
 L’oxyde intermédiaire de verre le plus employé est Al2O3 pour sa capacité à ralentir la 
cinétique de dévitrification et pour contrôler la viscosité [33]. ZrO2 et ZnO sont également 
utilisés mais ils sont également connus pour faire diminuer le coefficient d’expansion 
thermique. 
 Les oxydes modificateurs de structure BaO et SrO sont très utilisés car ils permettent 
d’augmenter le CTE des verres et de diminuer la viscosité. MgO et CaO sont aussi utilisés 
mais il peut y avoir des séparations de phases au sein du verre quand la teneur de ces oxydes 
est élevée. Les modificateurs permettent de diminuer la Tg et la température de ramollissement 
Ts des verres élaborés. La2O3, Y2O3 ou encore Nd2O3 en faibles proportions servent à modifier 
la viscosité et à stabiliser le CTE des verres sur le long-terme [13,34,35]. 




Les éléments alcalins ne sont généralement pas employés pour une application en tant 
que scellement SOFC du fait de la mobilité de ces ions qui migrent à la surface du verre 
établissant des chemins de conduction électrique avec un risque d'endommagement des autres 
matériaux de cellule.  
La température de l’opération de scellement est le paramètre le plus important à 
maîtriser. En effet, si la température de scellement est trop élevée, le verre pourrait s’écouler 
sur les composants du dispositif SOFC et les endommager. Si la température est trop basse, il 
n’y aura pas une bonne adhérence du verre aux substrats (acier inoxydable et matériaux 
électrolytiques) et l’étanchéité ne sera pas parfaite. Une viscosité idéale du verre à cette 
température permettant d’avoir une mouillabilité suffisante sur un substrat en acier a 




Pa.s à l’aide d’un microscope 
chauffant [36]. 
 Fergus [12] a recensé les principaux verres élaborés et les a classés en prenant en compte 
leur valeur de Tg en fonction de leur CTE (figure I-11). Les boroaluminosilicates ou 
borosilicates de baryum avec des ajouts d’oxydes de calcium et magnésium sont les verres les 
mieux adaptés à l’application SOFC si l’on tient compte de ces deux critères. D’autres 
paramètres sont à prendre en compte dont la température de ramollissement Ts et la cinétique 
de dévitrification à haute température. Plusieurs études répertorient les méthodes pour évaluer 
l’adaptabilité des verres de scellement par rapport à l’interconnecteur ou au stack [30-31,37-
38]. 
Une brève description des différentes compositions chimiques de verres destinés à cette 
application est présentée ci-après. Pour des raisons pratiques, nous avons considéré qu’un 
oxyde présent à plus de 20% molaire dans un matériau constituait un élément majeur des 
verres ou vitrocéramiques. Les éléments d’addition sont généralement compris entre 5% et 
20% molaire et influent fortement sur les propriétés des verres. Les additifs mineurs sont 
présents à moins de 5% dans les verres mais peuvent également influer sur certaines 
propriétés. Seuls les éléments majeurs et d’addition > 5%molaire sont représentés par la 
première lettre de l’oxyde dans les appellations attribuées aux verres (par exemple, S pour 
SiO2). 
 





Figure I-11 : Tg et CTE de plusieurs verres de scellements SOFC recensés par Fergus [12] 
a) Les  vitrocéramiques ternaires CAS, BAS et BBS 
 Les vitrocéramiques CAS (CaO-Al2O3-SiO2) [8,39,40] et BAS (BaO-Al2O3-SiO2) 
[40,41] ont été les premiers matériaux élaborés.  
 Les CAS ont de bonnes propriétés comme matériaux de scellement en termes 
d’adhérence sur YSZ et les composés métalliques à base de chrome [8,39]. Cependant, les 




[37]) sont faibles. Un autre inconvénient de ces vitrocéramiques 
est que la Tg et la température de cristallisation Tc sont élevées [40], ce qui entraîne une 
augmentation de la température de scellement jusqu’à 950°C pour avoir une bonne adhérence 
[39]. Cela est susceptible d’endommager les matériaux qui composent la cellule. 
 Les verres BAS ont été les premiers verres testés pour une application de scellement 





entre 20 et 550°C [12]). Augmenter la teneur en BaO permet d’augmenter le 
CTE alors que l’augmentation du rapport B2O3/SiO2 sert à diminuer la Tg et la température de 
ramollissement TS [41] des matériaux. La cinétique de cristallisation des phases à haute 
température évolue au cours du temps et va inévitablement modifier le CTE de la 
vitrocéramique, ce qui va générer des fissures au sein du matériau en contact avec un autre 
composant de la pile SOFC [42]. Plus particulièrement, une teneur en Al2O3 ≤ 5 %molaire 
permet de ralentir la cinétique de cristallisation d’une vitrocéramique, due à l’augmentation de 
la différence Tx–Tg. Cependant, Al2O3 promeut également la cristallisation de certaines phases 
comme BaAl2Si2O8 de structures hexagonale (hexacelsian) ou monoclinique (monocelsian) 
[41]. La formation d’hexacelsian n’est pas gênante car cette phase à un coefficient 




d’expansion thermique suffisamment important à haute température. La phase monoclinique 
peut constituer un problème car la dilatation de cette phase est beaucoup moins importante 
(tableau I-3). Des contraintes thermomécaniques fortes issues des différences de dilatation au 
sein de ces matériaux provoquent des fissures et dégradent ainsi les propriétés d’étanchéité. 
 Des vitrocéramiques BBS à faibles %molaires de SiO2 et à forte teneur en BaO et B2O3 
ont également été testées vis-à-vis de leur réactivité chimique avec l’acier [43]. Le B2O3 a 
permis d’améliorer l’adhérence aux substrats et a empêché la formation de BaCrO4 à 
l’interface verre-acier. En effet, au point triple air-vitrocéramique-acier, l’oxyde de chrome 
contenu dans l’acier et l’oxyde de baryum contenu dans la vitrocéramique peuvent être à 
l’origine de la création de cette nouvelle phase selon la réaction [44] : 
 
4BaO(s) + 2Cr2O3(s) + 3O2(g) 4BaCrO4(s)   (R1.6)  
 
 De plus, à haute température, le chrome s’évapore en oxyhydroxyde de chrome et va 
faciliter la formation de cette même phase par [41] : 
 
CrO2(OH)2(g) + BaO(s)  BaCrO4(s) + H2O(g)  (R1.7) 
 




-1), et peut entraîner à court terme la séparation de la vitrocéramique avec l’acier. 




) Gamme de T (
◦
C) 
Quartz SiO2 11,2 20-100 
Quartz SiO2 13,2 20-300 
Quartz SiO2 23,3 20-600 
Enstatite MgSiO3 9 20-400 
Enstatite MgSiO3 12 300-700 
Clinoenstatite MgSiO3 7,8 100-200 
Clinoenstatite MgSiO3 13,5 300-700 
Protoenstatite MgSiO3 9,8 300-700 
Forsterite Mg2SiO4 9,4 100-200 
Wollastonite CaSiO3 9,4 100-200 
Calcium orthosilicate Ca2SiO4 10,8-14,4 100-200 
Barium silicate BaSiO3 12,5 20-550 
Barium silicate BaSiO3 10,5 20-1000 
Hexacelsian BaAl2Si2O8 8 20-1000 
Monocelsian BaAl2Si2O8 2,3 20-1000 
Tableau I-3: CTE de différentes phases cristallines présentes dans les vitrocéramiques après scellement [13] 
  




 Les vitrocéramiques BBS, contenant du ZrO2 en faibles proportions, ont montré une 
bonne adhérence sur acier et YSZ et après dévitrification (800°C-100h), seules les phases 








) ont été 
décelées. La présence de ces phases suggère une diminution du CTE au cours du temps lors du 
fonctionnement à haute température et une dégradation du matériau. 
 Des verres BBS contenant une plus grande quantité de SiO2 (38%SiO2-27%B2O3-
31%BaO) ont enfin été développés [45]. Il en résulte que la formation de la phase BaCrO4 se 
produit provoquant des fissures à l’interface verre-métal, ce qui aboutit à une augmentation du 
taux de fuite rédhibitoire pour le bon fonctionnement de la pile. D’après les études sur les 
verres BAS et BBS, seul un dépôt de ZrO2 permet d’éviter ou de retarder la formation de 
BaCrO4.  
 Afin d’améliorer les propriétés des verres SOFC, il est nécessaire de réaliser différents 
ajouts. Des systèmes plus complexes (quaternaires ou avec plus de 5 oxydes différents) ont été 
élaborés et sont décrits dans les paragraphes suivants. 
b) Les boroaluminosilicates de baryum avec une addition de CaO (BCAS) 
Plusieurs vitrocéramiques BCXAS (BaO-CaO, X=B2O3, La2O3… -Al2O3-SiO2) ont été 
développées par le Pacific Northwest National Laboratory (PNNL) aux Etats-Unis [13,46-49] 
ainsi qu’au FZ Jülich en Allemagne [50-54]. Ce sont les matériaux les plus utilisés. Les rôles 
des différents oxydes (F=formateur, M=modificateur, I=intermédiaire) dans ces matériaux 
destinés à des scellements SOFC sont présentés dans le tableau I-4. 
En particulier, il existe un verre commercialisé par la société Schott [55] sous la 
dénomination « G18 » dont les caractéristiques ont fait l’objet de nombreuses recherches. Le 
tableau I-5 récapitule quelques compositions de BCXAS déjà étudiées.   
G18 est particulièrement compatible avec les constituants d’une pile SOFC pour les 
raisons suivantes : 
- Après le scellement, le CTE de la vitrocéramique (10,8.10-6 K-1 [13]) est très proche de 
ceux des constituants de la pile. 
- L’adhérence à l’électrolyte YSZ et l’interconnecteur métallique est excellente lors du 











SiO2 (F) Formateur principal, effets auto-cicatrisants 
B2O3 (F) Diminue la viscosité et la Tg, améliore l’adhérence 
Al2O3 (F, I, M) Diminue la viscosité, retarde la cristallisation 
BaO (M) Augmente le CTE, diminue la viscosité, la Tg et la Tc 
CaO, MgO (M) Augmentent le CTE, diminuent la Tg et la Tc 
La2O3, Nd2O3, Y2O3 (M) Augmentent le CTE, la Tg, la TF, contrôle de la viscosité 
NiO, CuO, CoO, MnO, ZnO, PbO (M) Améliorent l’adhérence 
TiO2, ZrO2, SrO (M) Promoteurs de cristallisation 
Sb2O5 (M) Agent oxydant 
Cr2O3, V2O5 (M) Réduisent la tension de surface 
Tableau I-4 : Principaux effets des composés présents dans les verres BCAS 
 
- Différents modèles ont été créés afin de comprendre l’évolution des propriétés 
mécaniques de cette vitrocéramique [46-49]. Durant l’utilisation d’une pile SOFC, les cycles 
thermiques, correspondant aux phases d’allumage et d’arrêt, engendrent des microfissures 
dues à la différence de CTE entre les phases cristallines et la phase amorphe résiduelle. 
Pourtant, il a été observé que le module de Young de la vitrocéramique diminuait peu ou 
demeurait stable après 1000 heures à température de fonctionnement SOFC. En fait, les 
microfissures initiées lors des cycles thermiques peuvent être « réparées » par des propriétés 
de cicatrisation de G18 liées notamment à la matrice amorphe de SiO2 [46]. 




12 Mol. 35-45 0-10 0-10 30-50 0-22 / La2O3, ZrO2, ZnO <16 
(G18) 13, 
44, 46, 48, 
55, 56 
Mol. 35 15 5 35 10 1300 0 
34, 35 Mol. 29-37 0-14 0-9 20-47 6-16 1400 
0-3,4 La2O3, Y2O3, 
Ta2O5, MgO, ZrO2 
40 Mol. 15-30 2-15 9 29 29 1500 La2O3 < 5 
37, 50 Wt. 40 8 2 35 / / 15 PbO + B2O3 + ZnO 
51 Wt. 41-49 5-9 < 10 28-35 < 10 / 
B2O3 + PbO + ZnO 
+V2O5 < 15 
52 Wt. 48 6 / 30 / 1480 
B2O3 + Al2O3 + ZnO… 
< 15 
60 Wt. 35-58 7-15 0-6 22-44 / 1475 
B2O3 + La2O3 + ZnO 
< 10 
Tableau I-5: Différentes compositions de verres BCAS issus de la littérature 





Figure I-12 : Micrographies de cristallites au sein d’une matrice amorphe d'un verre BCAS [56] 
 
- La cinétique de dévitrification est lente après quelques heures de traitements thermiques 




 est la phase majoritaire qui 
cristallise le plus rapidement. Ensuite, de nouvelles phases (hexacelsian, monocelsian et des 
phases (Bax(Ca)y SiO4)) cristallisent également au cours du vieillissement [56]. 
- G18 a également de nombreux avantages : étanchéité aux gaz, résistivité électrique et 
viscosité adéquates. Le fait que cette vitrocéramique ait une forte teneur en BaO permet 
d’obtenir une Tg basse, adaptée aux applications SOFC entre 700°C et 800°C. 
 Cependant, cette vitrocéramique a également de nombreux inconvénients : 
- BaCrO4 est formé à l’interface verre-acier, ce qui peut conduire à une délamination non 
souhaitable. De plus, le chrome et d’autres éléments métalliques réagissent avec l’eau selon la 
réaction : 
xM(alliage) + yH2O   MxOy(verre) + yH2(g) (R1.8) 
 A cause de cette réaction, de l’hydrogène est introduit au sein du verre, ce qui est à 
l’origine de la création de pores au cours du temps. Ces pores risquent de détériorer les 
performances mécaniques des vitrocéramiques. 
- Après le processus de scellement, la dévitrification de G18 ralentit mais ne s’arrête pas, 
ce qui a pour conséquence une augmentation continue du volume des phases cristallines en 
présence au cours du vieillissement. Le CTE de la vitrocéramique évolue dans le temps à 




haute température à cause de la transformation hexacelsian – monocelsian (tableau I-3). Cela 
va provoquer des fissures dans les constituants de la pile ou dans la vitrocéramique. 
 Les interactions chimiques avec les différents matériaux qui peuvent constituer 
l’interconnecteur ont été étudiées avec des vitrocéramiques ayant des compositions proches de 
G18 [50-54]. Il en résulte qu’à chaque matériau d’interconnecteur doit correspondre une 
vitrocéramique adaptée en composition chimique pour éviter des réactions qui dégraderont les 
propriétés d’étanchéité sur le long-terme [50]. Notamment, le silicium doit être évité dans les 
aciers car cet élément affecte la couche protectrice de chromine (Cr2O3) en surface [51].  
Le PbO doit être évité dans la composition des vitrocéramiques dû au fait que sa 
réduction en Pb du coté H2/H2O induit une oxydation simultanée du chrome en surface de 
l’acier et provoque un changement de volume local. Cette "expansion" de l’acier est à l’origine 
des microfissures à l’interface métal-vitrocéramique [52], ce qui est susceptible de dégrader 
les propriétés mécaniques du stack. De plus, l’oxydation du chrome va se propager grâce aux 
fissures nouvellement créées jusqu’au compartiment cathodique de la pile. L’absence de 
chrome disponible dans la matrice de l’acier va induire une rapide oxydation du fer sous forme 
de nodules FeO et Fe3O4 au contact de l’air (figure I-13). Etant donné que ces oxydes sont de 
bons conducteurs électriques, le risque est de créer un court-circuit entre 2 interconnecteurs, ce 
qui endommagerait définitivement la cellule SOFC [50,52].  
 Un dépôt de zircone yttriée par projection plasma de quelques dizaines de micromètres 
entre l’acier et la vitrocéramique permet d’éviter les problèmes d’oxydation du chrome et par 
la même occasion la formation des nodules de FeO et Fe3O4 [52]. Ce résultat prometteur a été 
obtenu sur des tests de 700h à 800°C sous atmosphère oxydante d’un côté du scellement verre-
métal et réductrice de l’autre côté de ce même scellement.  
 Un remplacement du BaO par du SrO dans les verres a également été envisagé pour 
éviter la formation de BaCrO4. Les réactions interfaciales avec les aciers apparaissent moins 
importantes que, par exemple, avec le verre G18 [57] dû à une enthalpie libre de réaction 
moins importante entre le chrome issu de l’acier et le strontium présent dans le verre. Le 
problème de cette substitution est que les CTE obtenus pour ces verres sont plus faibles et 
moins compatibles pour une application SOFC sur des milliers d’heures. De plus, la stabilité 
des verres est réduite dans ce cas [57].  
 





Figure I-13 : Schéma des processus réactionnels pour une vitrocéramique contenant du PbO entre 2 plaques 
d’acier en atmosphère duale à 800°C (tension appliquée de 800mV) [52] 
 
 Bouche et al. ont évalué que de faibles ajouts d’oxydes Al2O3 et B2O3 dans les verres 
BCAS augmentaient leur stabilité chimique [58]. Au contraire, un ajout important de B2O3 
produit l’effet inverse. Les réactions chimiques entre ces verres et le matériau d’électrolyte 
YSZ sont peu étudiées. Cela est lié au fait qu’il y a peu de réactions interfaciales entre les 2 
matériaux [41]. De plus, ces verres ont des propriétés mécaniques adaptées à une application 
SOFC [59].  
 Plusieurs études menées par le General Electric Global Research Center [34,35] ont mis 
en avant les bénéfices de scellements BCXAS contenant une faible teneur en Ta2O5 et de B2O3 
(voir tableau I-5). Ainsi, la faible teneur en B2O3 (6%mol.) permet d’éviter une volatilisation 
trop importante à haute température tout en diminuant suffisamment la viscosité pour pouvoir 
réaliser des scellements à 900°C. Le Ta2O5 ajouté en faible quantité (1,5-3,5%mol.) permet de 
limiter la cristallisation et diminue la viscosité des verres à haute température, ce qui est 
favorable à l’opération de scellement. Par contre, l’ajout de ZrO2 dans un verre a été 
inapproprié car la viscosité de celui-ci était trop importante pour pouvoir réaliser un 
scellement à 900°C [34]. Les phases cristallines contenues dans les 2 verres les plus 
prometteurs de ces études (contenant 35SiO2-30%BaO-6%B2O3-6%CaO-5%Al2O3-[7-









) qui apparaît dans certains verres dont G18 après 
200 heures de traitement thermique à 800°C. 




 Gross et al. [54] ont tenté de réaliser des vitrocéramiques composites BCAS avec de la 
zircone comme matériau d’ajout dans la matrice verre. Cette étude a montré qu’un ajout de 
ZrO2 à 20% en masse dans la vitrocéramique BCAS était favorable à une diminution des 
contraintes même après le scellement et que cet ajout permettait d’obtenir une bonne 
adhérence et une étanchéité aux gaz suffisante durant plus de 1000 heures en conditions de 
fonctionnement SOFC.  
 Récemment, une approche intéressante de vitrocéramiques en bicouches a aussi été 
développée avec une couche vitrocéramique plus adaptée à l’interconnecteur et une autre plus 
proche de l’électrolyte YSZ en termes de CTE [60]. Un gradient de composition entre les deux 
couches de verres est créé lors du scellement. Par cette approche, les éventuels problèmes liés 
aux différences de CTE sont réduits mais la mise en forme est plus complexe et les propriétés 
mécaniques d’un tel système peuvent être affectées par la formation de nouvelles phases. 
c) Les silicates et borosilicates de baryum avec des additions de MgO ou 
ZnO  
Les verres MBS (MgO-BaO-SiO2) ou ZBS (ZnO-BaO-SiO2) ont constitué une autre 





, acceptables pour des scellements SOFC [61-64]. Ces vitrocéramiques constituées 
en majeure partie de SiO2 (30-70%mol.) atteignent leur densité maximale avant de cristalliser 
(figure I-14) à une température TMS (température de retrait maximum) < TX (température de 
début de cristallisation) [58-59]. Il n’y a pas de compétition entre les phénomènes de 
densification et cristallisation, ce qui permet de rendre ces vitrocéramiques parfaitement 
étanches. Bien que ces vitrocéramiques soient d’excellents isolants électriques à haute 
température, une dégradation des propriétés électriques et d’étanchéité a été observée au bout 
de 100 heures en conditions de fonctionnement SOFC [63]. Cette dégradation est due à la 
formation progressive de pores en surface des vitrocéramiques MBS et ZNS sous atmosphère 
réductrice à 900-950°C. La création de porosité a été associée à la volatilisation de SiO2 dans 
ces conditions et il est recommandé de limiter la température d’utilisation de ces verres à 800-
850°C afin d’éviter ce phénomène [64]. La composition la plus prometteuse (40SiO2-27BaO-
18MgO-15B2O3 en %molaire) adhère aux collecteurs de courant en acier et la formation de 
BaCrO4 a été évitée grâce à l’effet inhibiteur de B2O3. Néanmoins, cette vitrocéramique 
n’assure pas une tenue mécanique et une perméabilité suffisantes au scellement [65]. 





Figure I-14 : DTA (Differential Thermal Analysis) et mesures de dilatométrie d’un verre 
45SiO2·33BaO·22ZnO à 5°C/min [62] 
d) Les vitrocéramiques avec MgO et CaO en tant qu’éléments majeurs 
Généralement, les vitrocéramiques borosilicates sans BaO ont de faibles CTE même 




) [66]. C’est également le cas 
pour les borates de composition MgO (30-50%mol) - Al2O3 (0-30%mol) -  B2O3 (30-50%mol) 
avec des CTE de l’ordre de 5.10-6 K-1  à 8.10-6 K-1 [67]. Néanmoins, certaines vitrocéramiques 





pourraient être utilisées pour une application de type SOFC bien qu’elles aient été peu 
développées [68]. Les CMS (avec 25CaO-25MgO-50SiO2 ; en %mol.) peuvent avoir des CTE 
assez élevés mais leurs Tg sont également trop élevées (>727°C) pour une application de type 
SOFC à 700-800°C [69]  
De nouvelles recherches sont menées sur des vitrocéramiques CMAS (20-25MgO, 15-
25CaO, 1-16Al2O3, 40-48SiO2, 1-5BaO,  en %molaire) [70-72] avec plusieurs additifs. Des 
réactions chimiques aux interfaces vitrocéramique-interconnecteur ont été constatées en mode 
de fonctionnement SOFC amenant à la formation de BaCrO4 qui va provoquer 
l’endommagement du système. En remplaçant le BaO par du SrO comme dans ces CMAS, 
aucune nouvelle phase n’a été observée [70,71]. Cependant, le CTE des vitrocéramiques 
contenant du SrO diminue sur le long-terme, ce qui risque de générer des fissures et dégrader 
les performances électriques. Récemment, Goel et al. ont démontré que les propriétés 
électriques des verres CMAS (4.10
-7
 Ohm.cm à 830°C) étaient adaptées à une application 




SOFC mais que l’ajout de BaO était nécessaire pour augmenter la stabilité chimique à haute 
température et le CTE de ces verres [72]. 
e) Les SACN et verres visqueux auto-cicatrisants 
Les vitrocéramiques SACN les plus adaptées à une application SOFC sont constituées de 
SiO2 (53-58%molaire), d’Al2O3 (16-18%mol.), de CaO (24-26%mol.) et de Na2O (10-
12%mol.) [73,74]. Cette catégorie de vitrocéramiques a été étudiée assez récemment dans le 
but d’éviter les problèmes liés au baryum (formations de BaCrO4 à l’interface verre-acier et de 
BaAl2Si2O8 au sein du verre) et au bore (borates peu stables dans un environnement avec un 
combustible humidifié). Ces matériaux adhèrent parfaitement à l’électrolyte et à 
l’interconnecteur et le CTE de ces vitrocéramiques est acceptable (10,7.10-6 K-1). Ca2Al2SiO7 
et NaAlSiO4 sont les seules phases cristallines formées. L’avantage essentiel de ces nouvelles 
compositions est leur stabilité chimique vis-à-vis des autres matériaux de la pile en 
fonctionnement (pas de phénomènes de diffusion, pas de formation de nouvelles phases aux 
interfaces) [74]. Cependant, au bout de 500 heures à 800°C sous H2/3%H2O, il a été constaté 
que le fer de l’acier utilisé (CROFER 22APU)  diffuse dans le verre au point de triple contact 
(H2/3%H2O - vitrocéramique SACN – interconnecteur) par un mécanisme encore non élucidé. 
Cet élément s’oxyde alors en oxyde de fer FeO. Cet oxyde peut provoquer des problèmes 
d’adhérence de la vitrocéramique et/ou entraîner des courts-circuits si un pont continu de 
matière est formé entre les collecteurs de courant. 
Des verres  de composition (65-75)%SiO2-(0-10)%B2O3-13%Na2O-7%ZrO2-4%K2O – 
1%La2O3 (%mol.) ont été récemment testés comme potentiel candidat de scellement. Ces 
matériaux désignés comme « visqueux » permettent de réaliser des scellements moins rigides, 
ce qui permet d’avoir une meilleure tolérance au niveau des contraintes thermomécaniques 
subies. Il a été démontré que ces matériaux ne se dévitrifient pas sur une courte durée (800°C-
100h) et peuvent ainsi conserver un comportement visqueux à température de fonctionnement 
d’une cellule SOFC. De plus, ils sont chimiquement inertes au contact de différents aciers en 
utilisant un traitement thermique identique sous air [75]. Un problème essentiel est lié à la 




) vers les autres 
composants. Ce phénomène peut nuire aux performances électriques des cellules SOFC, bien 
que cela n’ait pas été démontré sur les opérations de courte durée qui on été menées. 
Des scellements visqueux (avec une teneur en SiO2 de 60-75%mol.) avec des propriétés 
d’auto-cicatrisation ont été également développés dans l’optique d’augmenter la durabilité des 
opérations SOFC [36]. Un phénomène d’oxydation de particules VB (borate de vanadium) 




préalablement ajoutées dans le matériau a été observé. Les composés V2O5 et B2O3, 
nouvellement formés, comblent les fissures créées à cause des contraintes thermomécaniques 
[36]. Toutefois, l'étude de ce nouveau matériau nécessite d'être approfondie étant donné que le 
comblement des fissures ne s’effectue rapidement que sous une certaine valeur de PO2 (la 
pression en oxygène est élevée seulement du côté cathodique). 
f) Les vitrocéramiques composites 
Une vitrocéramique composite est un matériau dans lequel des agents d’addition sont 
incorporés afin de modifier certaines propriétés. Ces agents sont mélangés à la poudre de verre 
avant de former la vitrocéramique. 
Quelques vitrocéramiques composites ont été élaborées avec des ajouts de poudres ZrO2 
et MgO dans des matrices vitreuses précédemment décrites [55,69]. De nouveaux matériaux 




) ont été développés incluant d’autres ajouts comme 
NiO [76,77]. Chou et al. ont observé que l’addition de NiO dans une vitrocéramique SrO-
CaO-B2O3-SiO2 ne nuit pas aux propriétés thermomécaniques de celle-ci [77]. Dans le cas de 




, ce qui est favorable pour 
une application SOFC. Néanmoins, si les tests d’étanchéité se révèlent corrects, du SrCrO4 se 





) ce qui risque de nuire aux propriétés mécaniques de la pile SOFC [77]. 
Le rôle de MgO en élément d’incorporation dans les vitrocéramiques composites NAS 
(17,8%Na2O-9,4%Al2O3-72,8%SiO2 en %mol.) a également été décrit [78]. En contrôlant la 
taille des particules de MgO, il est possible d’améliorer l’adhérence de ces vitrocéramiques sur 
des aciers et des matériaux électrolytiques. Malgré cela, MgO ne permet pas d’éviter les 
réactions physico-chimiques se déroulant à l’interface vitrocéramique-métal et conduisant, au 
bout de quelques heures, à la formation d’une nouvelle interface (peut être Na2CrO4) qui va 
nuire à l’adhérence de la vitrocéramique. Des dépôts de NiO, Co3O4 ou encore Mn3O4 sur 
l’interconnecteur permettent de prévenir la formation de cette couche [78]. 
II.2.4 Autres alternatives de scellement 
Plusieurs autres alternatives ont été envisagées afin de réaliser l’étanchéité des 
cellules : 
- Protéger ou modifier l’interconnecteur. Dans cette optique, des scellements à base de 
(La,Ca)CrO3, connu pour ses propriétés anticorrosion, ont été testés à haute température 
(1200-1400°C) [79]. Le calcium peut facilement migrer dans l’électrolyte YSZ et le détériorer, 
ce qui n’est pas favorable dans le cadre de cette option. Plus récemment, une aluminisation 




des interconnecteurs en aciers (contenant du chrome) a été développée [80]. Si cette opération 
permet d’éviter la formation de phases critiques telles SrCrO4 (ou BaCrO4) à l’interface 
vitrocéramique-métal durant plus de 300 heures, elle engendre également la formation de 
composés secondaires mal identifiés à ce jour. 
- Utiliser un scellement amorphe non-oxyde avec des précurseurs 
organiques/inorganiques (et des éléments métalliques comme éléments d’addition). 
Les précurseurs subissent une pyrolyse afin d’obtenir des matériaux dont les CTE sont 
compatibles pour l’application SOFC [81,82]. L’avantage de ce type de scellement est que les 
propriétés mécaniques et anticorrosion sont meilleures que celles des verres. Cependant, 
aucune étude concernant l’adhérence et la réactivité chimique avec les matériaux concernés 
ainsi que les propriétés électriques et thermomécaniques en cyclage thermique à long-terme de 
ce type de scellement n’ont été recensées. 
- La possibilité de modifier la forme finale de la SRU. Par exemple, Compson et al. 
[83] n’utilisent pas de matériaux supplémentaires pour assurer le scellement et ont mis au 
point une configuration avec un interconnecteur dense FeNiCr5 et une couche d’électrolyte qui 
fait office d’électrolyte et de scellement. Lee et al. [84] ont réalisé des tests électriques 
probants sur une configuration où la monocellule est constituée de 2X2 cellules avec un 
scellement vitrocéramique en plusieurs endroits de la monocellule. Cependant, de nombreuses 
propriétés de ces moyens de scellements alternatifs n’ont pas été étudiées. 
II.2.5 Conclusion sur les différents types de scellement 
 Bien que les recherches sur différents types de scellement se poursuivent, les brasages 
métalliques sont difficilement utilisables à hautes températures notamment à cause de 
nombreux inconvénients liés aux métaux (oxydation, fragilisation par l’hydrogène). Les 
scellements compressifs sont prometteurs mais l’application d’une charge extérieure constante 
est nécessaire lors d’applications SOFC et leur conception est de plus en plus complexe. Les 
verres sont les matériaux les plus étudiés et les mieux adaptés à l’application SOFC. La 
dévitrication permet en effet d’obtenir un scellement rigide et les propriétés thermomécaniques 
vont être liées aux phases se formant lors de ce phénomène. Les formulations verrières BXAS 
(X = CaO, MgO, B2O3) ont permis d’obtenir les meilleurs résultats en terme d’étanchéité et de 
compatibilité thermomécanique lors de tests ne dépassant généralement pas les 1000 heures. 
Peu de recherches (souvent infructueuses ou incomplètes) ont été menées sur d’autres 
alternatives de scellement. Par conséquent, dans le cadre de ces travaux de thèse, nous avons 
opté pour l’élaboration de verres BXAS  en tant que matériaux de scellement. 




III. Procédé d’élaboration 
 Les verres de scellement des SOFC sont généralement élaborés par voie solide en 
mélangeant des précurseurs oxydes et/ou carbonates sous forme de poudres et en atteignant la 
température de fusion des mélanges. Un procédé sol-gel-verre (voie humide) a été sélectionné 
dans le cadre de ces travaux afin d’élaborer ces verres particuliers. 
III.1 Le procédé sol-gel 
III.1.1 Présentation et avantages du procédé sol-gel 
La voie sol-gel est une technique de synthèse qui permet d’obtenir des solutions 
homogènes et d’une grande pureté car elle autorise des mélanges intimes de précurseurs à 
l’échelle moléculaire [85]. Cette homogénéité rend possible l’élaboration de poudres d’oxydes 
plus réactives que celles élaborées par voie « solide-solide » car les poudres synthétisées sont 
de taille nanométrique et leur morphologie peut être contrôlée. La voie sol-gel permet 
notamment d’élaborer des verres à basses températures (~ 1000°C) sans passer par le point de 
fusion élevé du mélange des différentes phases (cas de la voie « solide-solide »). De plus, 
l’excellent contrôle de la stœchiométrie autorisé par cette voie de synthèse offre la possibilité 
d’élaborer des oxydes de formulations complexes. 
Différentes mises en forme sont accessibles en utilisant cette technique : des poudres, 
des monolithes ou des films minces. 
Le coût réduit des précurseurs (dans le cas de l’utilisation de sels métalliques) et la 
possibilité de mise en forme de verres avec des propriétés (thermomécaniques, chimiques, 
électriques…) différentes de ceux élaborés par la voie « solide-solide » sont des facteurs qui 
ont guidé notre choix de cette voie de synthèse. 
La voie sol-gel consiste en un mélange de précurseurs moléculaires qui vont subir des 
réactions de polymérisation dans un solvant. Il existe plusieurs procédés sol-gel dont deux 
principaux permettant de réaliser la synthèse de matériaux : la voie organique (ou voie 
alcoxyde) qui utilise des précurseurs organométalliques et la voie minérale dont les 
précurseurs sont des sels métalliques. Afin d’obtenir des matériaux très purs et homogènes, la 
voie alcoxyde a été utilisée dans le cadre de ces travaux de thèse. 
III.1.2 La voie alcoxyde  
Le procédé utilisant des précurseurs organométalliques nommés « alcoxydes » est 
apparu au milieu du XIX
ème siècle avec la synthèse d’un oxyde conduisant à la formation d’un 




verre monolithique. Cette technique a été développée et a permis de réaliser la synthèse de 
divers oxydes et de poudres multi-oxydes qui ont été utilisées pour mettre en forme des 
revêtements notamment par dip-coating. Les premiers revêtements issus de la voie sol-gel et à 
finalité commerciale, notamment élaborés par la société Schott Glaswerke, étaient à base de 
SiO2 et de TiO2 et ont servi d’écrans de protection solaire ou de verres antireflets. Les 
synthèses par voie sol-gel ont d’abord concerné les verres puis ce sont les vitrocéramiques et 
les céramiques qui ont pu être mises en œuvre par ce procédé en voie humide [85-89]. 
Les précurseurs alcoxydes sont des précurseurs inorganiques de formule M(OR)n où M 
désigne un métal et OR un groupement alcoxy avec R une chaîne alkyle. Le processus 
d’hydro-condensation des précurseurs alcoxydes qui permet de former soit un polymère 
inorganique, soit des colloïdes de taille variable, se décompose en plusieurs étapes [85]: 
 
- Réaction d’hydrolyse :      M(OR)m + xH2O → M(OH)x(OR)m-x + xROH (R1.9) 
- Condensation par déshydratation :  M-OH + OH-M → M-O-M + H2O  (R1.10) 
- Condensation par désalcoolisation :  M-OH + RO-M → M-O-M + R-OH (R1.11) 
- Condensation par dé-éthération :  M-OR + RO-M → M-O-M + ROR  (R1.12) 
 
 Les réactions de condensation sont rendues possibles par l’hydrolyse partielle de 
l’alcoxyde métallique. Les deux réactions de condensation majoritaires (R1.10 et R1.11) sont 
en permanente compétition avec la réaction d’hydrolyse (en « b » et « c » sur la figure I-15). 
Toutes ces réactions mettent en jeu des mécanismes d’additions et de substitutions 
nucléophiles impliquant des étapes réactionnelles intermédiaires. Si le sol est de nature 
polymère, ces réactions conduisent à la formation d’un gel constitué d’un réseau M-O-M avec 
des liaisons chimiques assurant la cohésion du matériau. Le solvant est alors emprisonné dans 
le réseau M-O-M (position « d » sur la figure I-15). Si le sol est constitué de particules 
colloïdales (qui peuvent être issues d’une polymérisation), le réseau tridimensionnel du gel  
sera formé par l’agrégation de ces particules ou d’agglomérats polymériques. 
Un séchage du gel peut alors être réalisé de deux manières différentes :  
- Un séchage conventionnel va conduire, à cause de la pression capillaire du liquide, à un 
effondrement complet de la structure du gel avec une densification importante. Un xérogel est 
obtenu (en « e » sur la figure I-15).  
- Un séchage supercritique du gel consiste à porter celui-ci à une pression supérieure à la 
pression critique du solvant, puis à augmenter la température au dessus de sa température 
critique. Ainsi, la structure du gel est mouillée par un solvant supercritique, sans effet de 
tension capillaire. La pression est ensuite abaissée jusqu’à l’évaporation du solvant, et le solide 




est ainsi récupéré. Le massif obtenu est un aérogel poreux qui conserve sa structure initiale (en 
« f » sur la figure I-15).  
 Après le séchage, un traitement thermique approprié permet d’éliminer le solvant et de 
décomposer les groupes alkyles résiduels n’ayant pas réagi au sein du réseau tridimensionnel 
du gel. Une poudre d’oxydes pure est obtenue. Il est également possible de réaliser des dépôts 
sur divers substrats (g et h sur la figure I-15).  
 
Figure I-15 : Principales étapes d’une synthèse d’un matériau par voie sol-gel [86] 
III.2 Elaboration de verres d’oxydes par voie sol-gel 
III.2.1 Cas de la silice 
Le précurseur alcoxyde le plus utilisé pour former la silice est le TEOS (Si(OC2H5)4). 
Cet alcoxysilane a un grand potentiel de fonctionnalisation en comparaison avec les autres 
précurseurs de silice, ce qui permet de réaliser des liaisons Si-O-Si [89,90]. Un autre avantage 
du TEOS est qu’il permet une hydrolyse rapide car il est constitué de petits groupes alkyles 




(pas d’effets stériques [91]). Les alcoxysilanes n’étant pas miscibles dans l’eau, il est 
nécessaire d’ajouter un solvant, en général un alcool afin d’homogénéiser le sol. Afin de 
faciliter les réactions qui mènent à la gélification (transition sol/gel), il est préférable d’utiliser 
l’alcool associé au TEOS qui est en l’occurrence l’éthanol. En effet, lors de l’hydro-
condensation du TEOS, il y a seulement formation d’éthanol et d’eau. 
Des gels peuvent être préparés à partir d’une solution aqueuse d’alcoxyde de silicium 
sans ajout d’éthanol étant donné que l’éthanol est également un sous-produit de la réaction 
d’hydrolyse, En effet, l’alcool produit à l’interface TEOS/eau permet d’homogénéiser le sol 
(l’eau et l’alcool sont miscibles). Le gel final obtenu sera donc également homogène [92].  
Dans le cas d’élaboration de verres avec un maximum de liaisons Si-O, il est préférable 
que l’hydrolyse soit l’étape limitante ou étape la plus lente. C’est notamment ce qui se produit 
lorsque l’on utilise des catalyseurs acides [85,93,94]. Il est nécessaire de contrôler plusieurs 
paramètres pour l’élaboration des gels à partir du TEOS. Les principaux paramètres sont : 
- Le rapport W = [H2O]/[TEOS] : Le rapport théorique donné par Brinker et Scherrer 
[81] pour une complète hydrolyse/condensation du précurseur de silicium est de 2 étant donné 
que l’eau est un sous-produit de la réaction. Cependant, même avec un excès d’eau (W>>2), la 
réaction demeure incomplète. Un rapport de 4 ou plus permet de réaliser une hydro-
condensation plus avancée. Néanmoins, ce rapport va affecter la microstructure des gels [91]. 
Lorsque la solution est concentrée (en H2O et TEOS), les réactions sont plus rapides.    
- Le pH du sol : La régulation du pH va permettre de contrôler les vitesses de réactions 
d’hydrolyse et de condensation. En particulier, il est nécessaire de contrôler le rapport R = 
[catalyseur]/[alcoxysilane].  
- La température et le temps de gel : plus la température de synthèse sera élevée, plus la 
masse moléculaire MW du gel sera grande. Après un traitement de calcination, les résidus 
carbonés sont moins nombreux lorsque la température d’hydro-condensation est plus élevée et 
que les temps de gélification sont plus importants [95]. Il faut également prendre en compte le 
fait qu’augmenter la température peut permettre de dissoudre les sels métalliques ajoutés.  
III.2.2 Aluminosilicates et gels/verres multicomposés 
Afin de réaliser la synthèse d’aluminosilicates, différents précurseurs peuvent être 
ajoutés dans le sol pour former Al2O3. Il est possible soit d’utiliser un alcoxyde d’aluminium, 
soit des sels d’aluminium.  
Si un alcoxyde d’aluminium est utilisé [87,96,93], il est nécessaire de respecter un ordre 
précis des composants à hydrolyser afin d’obtenir une bonne homogénéité du système final. Il 




est préconisé de préhydrolyser le système le moins réactif, par exemple l’alcoxyde de silicium, 
puis d’ajouter l’alcoxyde d’aluminium pour obtenir un aluminosilicate. Dans ce cas, des 
liaisons Al-O-Si se forment lors de la transition sol-gel selon la réaction : 
Al-(OR)3 + HO-Si-(OR)2-O-  →  Al-(OR)2-O-Si-(OR)2-O- + R-OH  (R1.13) 
Après l’introduction des alcoxydes, il faut rajouter de l’eau en excès afin de réaliser une 
hydrolyse complète. Cette procédure provoque la polymérisation du système réactionnel et 
conduit à la formation d’un gel transparent. Les alcoxydes d’aluminium les plus utilisés sont 
sous les formes isopropoxyde et sec-butoxyde. Afin de synthétiser des gels/verres 
multicomposés, il est possible d’utiliser plusieurs alcoxydes différents ou même des doubles 
alcoxydes avec divers éléments, par exemple, Na2[Zn(OEt)4], NaAl(OR)4, Mg[Al(OEt)4]2 ou 
Al[Zn(OPr
i
)3]3. Cependant, toutes les combinaisons d’alcoxydes ne conduisent pas à la 
formation de gels homogènes. Il est fondamental de contrôler la quantité d’eau ajoutée et 
parfois d'utiliser d’autres solvants. Parfois, les modifications apportées ne suffisent pas 
(problèmes de solubilité d’un alcoxyde…) pour élaborer certaines compositions chimiques de 
verres multi-composés [96]. 
L’aluminium ou d’autres composés tels le baryum, le calcium, le bore, le magnésium, … 
peuvent être également introduits sous forme de sels dans le sol contenant le ou les alcoxydes 
[97]. Ainsi, les cations métalliques pourront réagir pour former le réseau gélifié. Les sels 
métalliques les plus solubles, notamment les nitrates et les acétates, sont adaptés pour cette 





) sont alors répartis dans le solvant et sont également susceptibles 
d’influencer les réactions d’hydrolyse et de condensation des précurseurs alcoxydes (par 
exemple, la formation de HNO3 va catalyser la réaction d’hydrolyse). Ajouter des éléments 
sous forme de sels plutôt que sous forme d’alcoxydes permet de remplacer certains alcoxydes 
dont la solubilité est limitée dans l’eau et l’alcool et limite le coût de l’élaboration des 
gels/verres multicomposés.  
III.2.3 Transitions sol-gel et gel-verre 
Un des avantages de la voie sol-gel pour l’élaboration de verres est que la température 
de la transformation du gel en verre est beaucoup moins élevée que par la voie classique 
solide-solide. Cela est dû au fait que l’énergie libre d’un gel est plus importante que celle d’un 
verre élaboré par la voie solide-solide ayant la même composition chimique. Cette différence 
d’énergie s’explique par le fait que le gel a une surface spécifique plus élevée que les poudres 
utilisées dans la voie solide-solide (région interfaciale plus grande). De plus, l’utilisation de 




cette technologie permet d’éviter les contraintes (mécaniques, emprisonnements de gaz...) 
imposées aux verres classiques lors de leur refroidissement rapide [81,98]. A l’issue de la 
gélification, il existe différentes méthodes afin d’obtenir un verre: 
- Elaboration d’un monolithe de verre à partir du gel sec en faisant subir au gel divers 
traitements thermiques successifs. Il faut évaluer les changements microstructuraux au niveau 
des pores du gel ainsi que la stabilité du gel face aux phénomènes de fissures et de dégazage 
qui risquent d’endommager la structure du verre final [95]. Cette méthode nécessite d’utiliser 
divers traitements thermiques progressifs visant à prendre en compte l’élimination du solvant 
(eau et alcool), une relaxation structurale (notamment au niveau des forces capillaires) durant 
le frittage et une décomposition des groupes alcoxy résiduels [85,95]. Cette méthode 
d’élaboration est longue et assez complexe étant donné qu’il faut prendre en compte de 
nombreux paramètres et que le dégazage est délicat, ce qui va créer des contraintes au sein du 
matériau. 
- Elaboration de verres à partir de plusieurs poudres d’oxydes issues de gels : 
plusieurs sols, contenant chacun un précurseur différent, sont préparés. La transition sol-gel  
est réalisée à basse température puis les gels obtenus sont séchés. Les résidus secs sont broyés 
sous forme de poudre puis calcinés pour éliminer les solvants et les résidus carbonés. Des 
poudres nanométriques composées d’oxydes purs sont obtenues. Ces poudres sont ensuite 
mélangées et la conception du verre est réalisée en atteignant le point de fusion du mélange. 
L’avantage de cette méthode est que les poudres élaborées ayant un haut degré d’homogénéité 
chimique permettent d’obtenir des temps et des températures de fusion moins élevés qu’avec 
des poudres commerciales moins pures et utilisées en réaction solide-solide pour l’obtention 
des verres finaux [99,100] 
- Elaboration de verre à partir d’une poudre d’oxydes unique issue d’un gel : un sol 
mixte constitué de différents précurseurs (alcoxydes seuls ou avec des sels métalliques) est 
préparé. La transition sol-gel et le séchage sont réalisés à basse température. Le verre est 
ensuite mis en forme à partir d’un mélange poudre (issue du gel) - liant organique fritté ou 
pressé à chaud. L’étape du frittage va consister à éliminer les groupes organiques résiduels et à 
fermer les pores sans provoquer une cristallisation précoce. Des travaux sur ce sujet ont été 
effectués par Hench et al. [101]. Cette dernière méthode permet de réaliser un mélange très 
intime (au niveau atomique) de tous les précurseurs. Par conséquent, les verres élaborés à de 
plus basses températures seront parfaitement homogènes. Ce dernier procédé a été utilisé pour 
élaborer les verres lors de nos travaux et est décrit plus longuement dans le chapitre II. 
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I. Caractérisations des poudres  
 Afin de contrôler le processus d’élaboration des verres, de vérifier les modifications que 
ces matériaux vont subir à haute température et d’observer l’effet de la taille des grains sur la 
mise en forme et les propriétés des futurs assemblages (ou scellements),  il est nécessaire de 
caractériser les poudres de verre.  
I.1 Granulométrie laser 
 Les mesures granulométriques ont été effectuées au Laboratoire des Mécaniques et 
Transfert en Géologie (LMTG – UMR 5563) à Toulouse, avec la collaboration d’Alain Pages. 
L’appareil utilisé est un granulomètre laser Coulter LS 100Q. La mesure est basée sur 
l’interaction de la lumière avec la matière (diffusion de la lumière). Le dispositif utilisé permet 
une mesure de diamètre apparent des particules de 0,4 µm à 1 mm. Le nombre élevé de 
détecteurs (126) assure une grande résolution de mesure et une restitution précise de la 
répartition en taille des particules des poudres de verres. 
I.2 Analyses chimiques par ICP 
Les analyses élémentaires des poudres de verre ont été réalisées par le Service Central 
d’Analyse de Vernaison dans le but de vérifier si les verres élaborés avaient les teneurs en 
éléments prévus initialement [1]. La composition de certains matériaux vitrocéramiques a 
également été contrôlée après un traitement thermique prolongé à température de 
fonctionnement SOFC (800°C). La teneur en B2O3 est notamment susceptible d’être modifiée 
compte tenu de la volatilisation de cet oxyde à haute température.  
Les teneurs pondérales en éléments des oxydes obtenus ont été déterminées par 
spectroscopie d’émission plasma (ICP-AES). Les poudres sont dissoutes dans une solution 
acide qui est ensuite injectée dans une torche à plasma. Les atomes ionisés des échantillons 
analysés se désexcitent en émettant des photons qui correspondent à des seuils d’énergie 
caractéristiques des éléments. La lumière émise est détectée, analysée et comparée à un 
échantillon dont la concentration en éléments est connue. Cette technique permet de mesurer 
les teneurs pondérales de plusieurs éléments simultanément. L’erreur relative expérimentale 
sur la mesure des éléments majeurs (>1%) est de ±2% alors que les éléments mineurs ou sous 
forme de traces (>0,1%) sont détectés avec des précisions moindres de ±10% à 20%. 




II. Caractérisations usuelles 
 Les différentes poudres d’oxydes (post-calcinations, post-élaborations), les matériaux 
formés (verres, vitrocéramiques) et les différents assemblages (métal-verre, céramique-verre) 
ou scellement (cellule complète testée au LEPMI) ont été analysés par diffraction des rayons 
X et par microscopie électronique à balayage. Dans cette partie, nous décrivons brièvement les 
appareils utilisés et présentons les méthodes d’analyses. Les caractérisations des structures et 
microstructures ont permis d’établir des liens avec les autres propriétés des matériaux 
(thermiques, mécaniques, rhéologiques, réactivités chimiques).  
II.1 Microscopie électronique à balayage 
Un microscope électronique à balayage JE6510LV a été utilisé pour les observations des 
matériaux massifs (verres, différents assemblages). Dans cet appareil, un filament de tungstène 
chauffé à haute température est la source électronique. Les électrons focalisés passent au 
travers d’une colonne électronique constituée de plusieurs éléments qui permettent de régler le 
faisceau sous vide (condenseurs, bobines d’alignement, dispositif de balayage). Ces électrons 
primaires impactent les échantillons introduits dans une chambre objet. Les interactions 
élastiques et inélastiques de cette source d’électrons avec les atomes en surface des 
échantillons (représentées par la poire d’interaction en figure II-1) produisent de nouvelles 
émissions électromagnétiques, d’électrons ou de rayons X. Ces émissions sont récupérées par 
des détecteurs spécifiques et analysées par un logiciel de traitement d’images. 
 
Figure II-1 : « Poire » d’interaction des électrons émis par un échantillon qui a été impacté par une source 
primaire d’électrons [2] 




Dans le cadre de ces travaux, trois différents types d’émissions ont servi pour l’analyse 
des poudres, massifs et assemblages. Une grande partie des images obtenues résultent du 
traitement des électrons secondaires qui permettent d’analyser la surface des échantillons. 
L’évacuation des charges superficielles est assurée par le dépôt préalable d’un film conducteur 
d’argent (dépôt de métallisation). Les électrons rétrodiffusés, de fortes énergies, ont été utilisés 
pour obtenir des images en contraste chimique, notamment afin de repérer les différents 
cristaux présents au sein des vitrocéramiques. Enfin, le microscope est équipé d’un détecteur 
de rayons X, ce qui a permis d’effectuer des analyses élémentaires qualitatives par EDX ainsi 
que des cartographies d’éléments chimiques constituant la surface des échantillons analysés.  
Un microscope électronique à balayage muni d’un canon à effet de champ (MEB-FEG) 
JEOL 6700F a été utilisé en complément lorsque la résolution du MEB JE6510LV était 
insuffisante, notamment pour l’observation des poudres d’oxydes nanométriques ou de petits 
cristaux au sein des matériaux massifs. 
II.2 Diffraction des rayons X (DRX) 
La diffraction des rayons X est une méthode qui sert à identifier la nature et la structure 
des produits cristallisés. Dans un composé cristallin, les atomes sont arrangés de façon 
périodique et ordonnée dans des plans réticulaires. Un phénomène de diffraction par les plans 
réticulaires peut être obtenu en utilisant une lumière avec une faible longueur d’onde λ (sous 
forme de rayons X). En faisant varier l’angle d’incidence θ des rayons X par un déplacement 
de l’échantillon en géométrie Bragg-Brentano (configuration θ-2θ), il est possible d’obtenir 
une signature de l’arrangement atomique d’un cristal par la relation de Bragg :  
 
n.λ = 2dhkl .sin θ (E 2.1) 
 
où n correspond à l’ordre de diffraction, dhkl est la distance inter-réticulaire (entre 2 
plans) et λ est la longueur d’onde du faisceau de rayons X émis [3]. 
Au contraire, dans un composé amorphe tel un verre, les atomes ne sont pas ordonnés et 
leur arrangement n’est pas périodique à courte distance. Cette technique permet donc 
également de distinguer les produits amorphes de ceux qui sont cristallisés. 
Au cours de ces travaux, deux diffractomètres opérant en mode Bragg-Brentano ont été 
utilisés. Le premier est un diffractomètre automatique BRUCKER AXS D4 Endeavor, 
fonctionnant en configuration (θ-2θ) avec un balayage pas-à-pas. Il est constitué d’une source 
de rayons X classique à tube scellé (40kV – 40mA), d’un passeur automatique d’échantillons 
et d’un détecteur linéaire dont la fenêtre de discrimination en énergie permet de sélectionner la 
radiation Kα du cuivre (0,15418 nm). Cet appareil a été dédié à l’analyse des poudres et des 




massifs verres et vitrocéramiques pré-polis et dont les surfaces ont été nettoyées. L’ensemble 
des diffractogrammes a été enregistré sur un domaine angulaire en 2θ allant de 10° à 100° 
avec un pas de mesure angulaire de 0,12°. 
Le deuxième appareil est un diffractomètre automatisé BRUCKER AXS D8 Advance opérant 
en configuration (θ-2θ), avec un balayage pas-à-pas. Cet appareil a été utilisé afin de 
déterminer les températures d’élaboration des verres et pour observer l’apparition des phases 
cristallines au sein des verres au cours de différents traitements thermiques. L’enregistrement 
des diffractogrammes a été réalisé sur un domaine 10° - 65° en 2θ avec un pas de 0,01°. Le 
temps d’acquisition par points est de 55,5 secondes par le détecteur LynxEye afin d’avoir une 
résolution suffisante des pics. Une chambre haute températures Anton paar HTK 1200N est 
installée autour de l’échantillon sur cet équipement. Elle permet l’acquisition de 
diffractogrammes sur une gamme de températures pouvant aller jusqu’à 1200°C. La faible 
inertie du four permet un contrôle précis de la température et plusieurs diagrammes de 
diffraction ont été enregistrés entre 500°C et 1150°C. 
III. Caractérisations des propriétés des verres à haute 
température 
 Les verres de scellement pour une application SOFC sont des matériaux qui doivent 
avoir un comportement particulier à haute température. Notamment, il est important d’avoir 
des verres avec une viscosité assez faible à 850-900°C pour pouvoir réaliser l’opération de 
scellement. L’analyse des propriétés thermiques et thermomécaniques des poudres de verre 
permet de vérifier que les matériaux élaborés correspondent à l’application en termes de CTE, 
de Tg, Ts, Tc… Il est également nécessaire de contrôler l’évolution de ces propriétés dans le 
temps à haute température afin de vérifier que les matériaux soient assez stables pour garantir  
une parfaite étanchéité sur de longues durées (1000 heures lors des tests de vieillissement 
effectués). Certains gels ont également fait l’objet d’analyses thermiques afin de comprendre 
les phénomènes qui se sont produits lors des synthèses sol-gel (séparation de phase…) et pour 
sélectionner les précurseurs les mieux adaptés pour obtenir des gels homogènes. 




III.1 Dilatométrie (analyse thermomécanique) 
La dilatation thermique d’un matériau solide correspond à une transformation 
dimensionnelle réversible qui résulte du mouvement d’atomes ou de groupes d’atomes.  
L’analyse thermomécanique (ATM ou TMA) mesure ces changements dimensionnels à l’aide 
d’une charge fixe sur l’échantillon et en fonction du temps et de la température. 
L’appareil utilisé est un analyseur thermomécanique modulaire SETSYS Evolution 
TMA  de SETARAM [4]. Le dispositif vertical est décrit sur la figure II-2. Il comprend : 
-   un capteur de déplacement avec une résolution nanométrique, 
-  une sonde TMA (palpeur) tenue en suspension par un champ électromagnétique, ce 
qui permet de ne pas appliquer de force sur l’échantillon, 
-   des systèmes de traitement du signal et des données (logiciel Calisto). 
-   un four régulé, programmé et muni d’un thermocouple placé près de l’échantillon. 
Cette technique de caractérisation permet d’estimer les coefficients d’expansion 
thermique (CET ou CTE) des verres et vitrocéramiques élaborés. En effet, lorsqu’un matériau 
isotrope est soumis à une variation de température ΔT, il s’allonge de : 
 
ΔL = α. ΔT (E 2.2) 
 
Soit L0 la longueur initiale, l’élongation unitaire a donc pour expression : 
 
ΔL/L0 = α. ΔT (E 2.3) 
 
Le coefficient de dilatation thermique α représente la pente de la courbe ΔL/L0 = f(T) (figure 
II-3). Il est exprimé en K
-1
. 
 Dans le cadre de cette étude, les échantillons analysés par TMA ont été préparés de la 
manière suivante : 
- Des pastilles de poudre de verre de 6 mm de diamètre et 2 à 3 mm d’épaisseur ont été 
mises en forme par pressage uniaxial.  
- Ces pastilles ont subi des traitements thermiques simulant un scellement (880°C-10h ou 
850°C-2h) puis un traitement thermique (700°C ou 800°C) sur des durées de 100 à 200 heures. 
Durant ces opérations, les pastilles étaient positionnées entre deux feuilles de platine afin 
d’éviter toute réaction chimique avec leur environnement. Une légère charge a été disposée sur 
chaque pastille (10g environ) afin de simuler les contraintes mécaniques subies par un joint 
vitrocéramique dans un stack SOFC. 
- Les échantillons obtenus ont ensuite été légèrement polis sur les deux faces et aplanis 
avant chaque mesure TMA. 





Figure II-2 : Vue schématique en coupe du dispositif vertical TMA utilisé [4, 5] 
 
 Afin d’estimer la reproductibilité et l’erreur sur les mesures, 3 pastilles de chaque 
composition chimique ont été réalisées et analysées par TMA. 
 
Figure II-3 : Exemple de mesure du CTE sur un verre entre 150°C et 600°C par le biais de l’analyse 
thermomécanique 




Les mesures de CTE ont été effectuées sous air entre 200°C et 550°C ou entre 150°C et 
600°C. La vitesse de montée en température utilisée lors des analyses est de 5°C/min. Une 
charge négligeable de 5 grammes a été appliquée afin d’éviter que les pastilles ne se déplacent 
sous le palpeur lors de l'acquisition. 
III.2 Analyse Thermo-Différentielle (ATD) 
L’analyse thermique différentielle est une technique qui consiste à suivre l’évolution de 
la différence de température entre un échantillon et un corps témoin inerte, c’est-à-dire 
dépourvu d’effets thermiques (transformations allotropiques, températures de fusion, de 
décomposition…), dans le domaine de température étudié. L’ATD s’appuie sur la mesure de la 
chaleur libérée (exothermique) ou absorbée par la matière (endothermique) au cours des 
transformations physico-chimiques qui se produisent lors de montées ou descentes en 
température. 
Dans le cas de l’étude d’un verre qui peut former des cristaux à haute température, la 
courbe ATD a une allure similaire à celle de la figure II-4. La chaleur permet à des cristaux de 
se former dans le verre dès la température de début de cristallisation Tx et jusqu’à la 
température de pic de cristallisation Tc. Les réactions de cristallisation se traduisent par un pic 
exothermique, conséquence du nouvel arrangement atomique formé qui produit de la chaleur. 
Les cristaux fondent ensuite à la température de fusion Tf. A cette température, l’énergie 
nécessaire pour pouvoir rompre les liaisons formées est atteinte et donc la fusion se traduit par 
un pic endothermique. Si le matériau demeure amorphe, il n’y aura pas de pic de cristallisation 
et de fusion.  
La fusion et la cristallisation sont des phénomènes qui ont des chaleurs latentes 
(transformations du premier ordre). Par contre, la transition vitreuse est une transformation du 
second ordre qui correspond à un changement de la capacité de chaleur Cp du matériau étudié. 
Il n’y a donc pas de pic endothermique ou exothermique. Un léger décalage endothermique 
par rapport à la ligne de base ATD permet de détecter ce phénomène. 
 Deux dispositifs ont été utilisés pour évaluer les différentes températures caractéristiques 
des verres. Le premier équipement utilisé est un modèle SETARAM DTA 92-16.18 muni d’un 
contrôleur de température CS32 et couplé avec un système d’analyse et de traitement des 
données. La vitesse de montée en température pour toutes les mesures réalisées est de 
15°C/min. Les échantillons de poudre de verre analysés ont une masse comprise entre 20 et 25 
grammes. 
 





Figure II-4 : Représentation d’un thermogramme obtenu par analyse thermique différentielle 
 
 L’autre modèle utilisé est un appareil Netzsch STA 409 C/CD (mesure réalisées au 
laboratoire GHI d’Aachen). La vitesse de montée en température utilisée pour réaliser les 
mesures est de 10°C/min. Les échantillons de poudre de verre, analysés avec ce dernier 
appareil, ont une masse d’environ 100 grammes. Toutes les mesures ont été effectuées sous 
air. L’erreur absolue sur les mesures de températures caractéristiques a été calculée et arrondie 
à ±2°C pour les deux appareils utilisés. 
III.3 Analyse Thermo- Gravimétrique (ATG) 
L’ATG est une technique dans laquelle la variation de masse d’un échantillon est 
enregistrée en fonction du temps ou de la température, alors que la température est elle-même 
programmée. Les pertes ou gains de masse peuvent ensuite être reliés à des phénomènes 
physico-chimiques. Par exemple, une désorption, une évaporation, une sublimation ou une 
décomposition, se produisent lorsque Δm < 0. A l’inverse, il y aura un gain de masse lors de 
l’oxydation ou de la chloration d’un composé. 
Les analyses thermogravimétriques menées dans le cadre de ces travaux ont porté 
essentiellement sur des poudres issues des gels obtenus lors des synthèses sol-gel (chapitre 
III.1). L’appareil utilisé est un modèle SETARAM TGA 92.16.18 muni d’un contrôleur CS92, 
d’une balance à fléau, et de 2 fours (un pour l’échantillon et l’autre pour la référence). Les 
creusets « Echantillon » et « Référence » sont suspendus dans ce modèle et la poussée 
d’Archimède est compensée [6]. Le couplage de cet équipement avec l’ATD permet de fournir 
des informations complémentaires qui sont utiles pour attribuer les différents phénomènes 
physico-chimiques qui se produisent lors des variations de masse des échantillons. La rampe 




de montée en température pour toutes les mesures (sous air) réalisées est de 5°C/min. Les 
échantillons de poudre analysés ont une masse comprise entre 20 et 25 milligrammes. La 
précision de mesure de l’appareil est de ±0,1µg. 
III.4 Microscopie chauffante (« Hot Stage Microscopy ») 
 La microscopie chauffante (HSM) a permis d’observer directement l’évolution de la 
morphologie des verres en fonction de la température et du temps. 
 Le dispositif du microscope Hesse instrument EM 201-15 utilisé au laboratoire GHI 
d’Aachen est constitué de 3 éléments (figure II-5) : une source lumineuse (lampe halogène), 
un four tubulaire (Tmax de 1600°C et rampe maximale de chauffe de 80°C/min) et une caméra 
qui enregistre l’évolution de la silhouette de l’échantillon. Ces éléments sont montés sur un 
banc optique qui assure un alignement constant. Les données sont acquises et traitées par un 
logiciel informatique.  
 Les échantillons sous forme de pastilles cylindriques de poudre de verre (hauteur de 
3mm et diamètre de 2mm) ont été déposés sur du platine afin d’éviter toute réaction chimique. 
L’ensemble a été introduit dans le four tubulaire où les traitements thermiques ont été réalisés 
sous air entre 20°C et 1100°C avec une rampe de montée en température  de 10°C/min.  
 Cet équipement permet d’évaluer la viscosité des verres sur une large gamme allant de la 
température d’écoulement à des températures proches de la Tg. En effet, en utilisant des verres 
de référence, il est possible d’associer des températures caractéristiques à des valeurs de 
viscosité [7]. Les températures caractéristiques obtenues à l’aide du microscope chauffant 
selon la norme DIN 51730 (1998-4) sont les températures de déformation (ou ramollissement) 
TS, de sphère TSP, de demi-sphère THB et d’écoulement TF. 
 
Figure II-5 : Photographie du dispositif expérimental de microscopie chauffante EMI 201-15 utilisé 






Figure II-6 : Différentes formes obtenues pour la détermination des températures caractéristiques par HSM 
sur un échantillon de poudre de verre (exemple sur l’échantillon de composition C2) 
 
 La norme DIN 51730 (1998-4) tient compte de plusieurs facteurs décrivant l’évolution 
morphologique des pastilles : l’aire, la hauteur, le facteur de forme et les angles à la base et 
aux sommets des pastilles. Le facteur de forme correspond à la différence entre la silhouette 
observée et un demi-cercle  « parfait ». A chaque température caractéristique correspond une 
morphologie particulière (figure II-6). Par exemple, en ce qui concerne la température de 
sphère, un des angles supérieurs doit être complètement arrondi et la hauteur de la pastille est 
égale à sa largeur. 
 Trois pastilles de chaque verre ont été analysées par HSM afin de vérifier la 






IV. Fonctionnalités des verres de scellement 
 Après avoir contrôlé les propriétés qui sont inhérentes aux matériaux vitreux élaborés, il 
est nécessaire de vérifier que ces verres répondent aux exigences de l’application SOFC en 
termes d’étanchéité, de réactivité chimique avec les autres composants, d’adhérence et 
d’isolation électrique. Lors de ces tests, des conditions identiques à une opération de 
scellement ou à l’utilisation d’une pile SOFC à haute température ont été appliquées. Les 
différentes mises en situation, complétées par des analyses usuelles (DRX et MEB), ont 
permis de comprendre les avantages ou les inconvénients des différents ajouts dans les 
compositions chimiques des verres. 
 En fin de thèse, il a été possible de réaliser des tests de cellules complètes scellées avec 
un verre optimisé. Les caractérisations électriques, réalisées au LEPMI en collaboration avec 
S. Georges et N. Bailly, sont décrites dans les derniers paragraphes de cette partie. 




IV.1 Tests d’adhérence 
 Considérant les problèmes de réactivité chimique entre les silicates de baryum et 
l’interconnecteur en acier des cellules SOFC, des tests d’adhérence ont été réalisés. 
K41X  Fe Cr Si Nb Mn Ni Ti Cu P C Mo V N2 
%massique 80,5 17,83 0,53 0,46 0,27 0,16 0,15 0,05 0,02 0,01 0,01 0,01 2.10
-4
 
Tableau II-1 : Composition chimique de l’acier K41X fourni par ARCELOR MITTAL 
 
 L’acier K41X est un acier à relativement bas coût avec une teneur en chrome de 17,8% 
massique, usuel pour des applications comme collecteur de courant SOFC à 700-800°C. Il a 
donc été choisi dans le cadre de nos travaux. De faibles additions de Si, Nb, Ni et Mn sont 
incluses dans cet acier (tableau II-1). 
 Les poudres d’oxydes calcinées à 850°C (chapitre III- 2.5) ont subi un traitement sous 
air à des températures comprises entre 1000°C et 1300°C. Les échantillons massifs obtenus 
ont été broyés. Des pastilles BAS ou BXAS (6mm de diamètre / 2 mm d’épaisseur) ont été 
mises en forme par pressage uniaxial. Un traitement thermique simulant un scellement à 
900°C pendant 2 heures a été effectué sur des assemblages acier - pastilles – acier (plaques de 
2 cm x 1 cm). Un poids de 15-20 g  a été déposé sur chaque montage au cours des traitements. 
L’adhérence de ces pastilles avec l’acier a été ensuite évaluée à température ambiante.  
IV.2 Mesures des taux de fuites 
IV.2.1 A l’hélium 
IV.2.1.1 Préparation des échantillons 
 La préparation des échantillons acier-verre-acier et les mesures de taux de fuites à 
l’hélium ont été réalisées avec l’aide de B. Cela et du Dr. Gross du FZ Jülich. Dans le but de 
contrôler les propriétés d’assemblage, des sandwichs acier-verre-acier ont été réalisés à l’aide 
du procédé établi par Gross et al. [8]: 
- Des plaques d’acier K41X de 1,5 mm d’épaisseur ont été découpées en carrés de 50 x 50 
mm. Un trou de 10 mm de diamètre a été percé dans la moitié des carrés d’acier K41X pour 
permettre de faire le test d’étanchéité. 
- La surface des plaques a été nettoyée avec de l’éthanol. 
- Une pâte de verre a été préparée de la manière suivante : la poudre de verre a été 
mélangée à une solution 95%éthylcellulose/5%terpineol (%volumique) dans les proportions 
respectives 85%mass./15%mass. afin d’obtenir une viscosité adéquate. 




- La pâte de verre a été déposée sur la surface des plaques d’acier pleines (sans trous) à 
l’aide d’un robot muni d’une seringue. Un séchage à 80°C a été réalisé (figure II-7-a). 
- Pour l’opération de scellement, un carré d’acier percé est placé sur les plaques d’acier où 
la pâte de verre a été déposée. Une charge de 400 g est appliquée sur ce montage qui va subir 
un traitement thermique (chapitres IV et V) sous air (figure II-7-b et II-7-c). 
- Des traitements thermiques dénommés « vieillissements » (traitements de différentes 
durées à des températures utilisées lors du fonctionnement d’une pile SOFC) ont été effectués 
sous air sur certains assemblages afin d’observer l’évolution de l’étanchéité des assemblages 
(chapitres IV et V). 
 La rampe de montée et de descente en température, utilisée lors des opérations de 
scellement et de vieillissement, a été fixée à 2°C/min pour toutes les expériences menées. 
 
Figure II-7 : Préparation de sandwichs acier-verre-acier : a) Dépôt de la pâte, b) et c) Sandwichs après 
traitement thermique vus de dessus et en coupe 
IV.2.1.2 Mesures d’étanchéité 
 L’étanchéité des assemblages a été contrôlée à température ambiante par détection de 
fuites d’hélium à une différence de pression de 1000 mbars à l’aide d’un équipement UL200 
d’Inficon. Les sandwichs ont été accolés côté trou à la pompe à vide de l’appareil (figure II-8). 
De l’hélium a été ensuite projeté autour de l’échantillon en utilisant un pistolet. Un 
spectromètre de masse permet de reconnaître et de compter les particules d’hélium qui ont 






  (E2.4) 
 





Figure II-8 : Photographie de l’équipement de détection de taux de fuites d’hélium 
Dans l’expression (E2.4), qL est le taux de fuites, p est la pression ou la variation de 
pression en mbar, V est le volume ou la variation de volume en litre et Δt correspond au temps 




La limite de détection de l’appareil en « mode vide » est de 5.10-11 mbar.l.s-1. Cependant, 










-1) a été considéré suffisant pour que le verre assure l’étanchéité 
requise pour l’application. 
IV.2.2 A l’hydrogène 
IV.2.2.1 Préparation des échantillons 
Les « sandwichs » acier-verre-acier préparés à Aachen ont été soumis à des traitements 
thermiques simulant un scellement suivi d’un vieillissement de courte durée sous air. 
L’étanchéité des assemblages a été évaluée par un test de détection de fuites d’hydrogène au 
centre d’EIFER à Karlsruhe. Des vieillissements de plus longues durées sous atmosphère 
oxydante ont également été effectués sur ces types d’échantillons. Les résultats de tous les 
tests d’étanchéité à l’hélium, l’hydrogène et l’air sont présentés dans les chapitres IV et V. 
Des assemblages acier-verre-8YSZ ont été réalisés au CIRIMAT afin de mener des tests 
d’étanchéité sous atmosphère réductrice H2/H2O (EIFER). La figure II-9 présente un schéma 
des travaux de préparation effectués. Les nouveaux « sandwichs » ont été préparés selon un 
protocole semblable à celui utilisé à Aachen. 





Figure II-9 : Protocole de préparation des assemblages acier-verre-8YSZ aux tests d’étanchéités (H2 et air)  
Cependant, il y a quelques différences notables qui existent entre les 2 préparations : 
-   Toutes les plaques d’acier ont été prédécoupées en carrés de 30x30 mm puis percées 
d’un trou central de 10 mm de diamètre. 
-   La pâte de verre a été préparée de façon similaire mais déposée manuellement sur 
les plaques d’acier à l’aide d’une seringue en décrivant un cercle d’environ 16-20 mm de 
diamètre autour du trou central. Cette pâte  a une épaisseur inférieure à 5 mm. 
-   Une pastille de 8YSZ de 19 mm de diamètre a été déposée sur la pâte de verre 
séchée et polie (surface plane pour que la pastille soit stable). Une charge de 200 g est 
appliquée sur ce montage qui va subir des traitements thermiques identiques à un scellement et 
des vieillissements à hautes températures. 
Les assemblages acier-verre-8YSZ ont été scellés avec un traitement thermique optimisé 
sous air. Le test de vieillissement des montages a été réalisé dans un four tubulaire de 5 cm de 
diamètre sur une longue durée et sous atmosphère 40%H2/60%H2O. 
IV.2.2.2 Mesures d’étanchéité 
Les tests d’étanchéité à l’hydrogène ont été réalisés à température ambiante et sous 
pression atmosphérique sur une partie des assemblages acier-verre-acier (tests de longues 
durées) et sur tous les sandwichs acier-verre-YSZ. La masse appliquée pour l'étanchéité est 
d'environ 8 kg. Selon l’étalement du joint en verre durant les traitements thermiques 
antérieurs, la pression exercée sur le joint a donc été différente. Néanmoins, la pression 
exercée sur les joints a été supérieure à la pression exercée sur un joint de scellement dans un 
stack SOFC (pression <35kPa [10]) et aucun assemblage n’a été endommagé lors de ces tests. 





Figure II-10 : Configurations A et B des tests d’étanchéités à l’hydrogène et à l’air menés sur différents 
assemblages 
 
Le détecteur d'hydrogène est un EX METER II de la marque MSA AUER. Il permet de 
mesurer le flux d’hydrogène en entrée et en sortie du montage utilisé qui est présenté sur la 
figure II-10. Les deux configurations A et B correspondent respectivement aux tests réalisés 
sur les assemblages acier-verre-acier et acier-verre-8YSZ. Des joints en Thermiculite ont été 
utilisés pour faire l’étanchéité entre les tubes en alumine et les échantillons. 
IV.3 Mesures électriques 
IV.3.1 Résistivité électrique des verres à haute température 
 Préparation 
 Des assemblages acier-verre-acier ont été réalisés dans le but de mesurer la résistivité 
électrique des verres à haute température. Des pastilles de poudre de verre (diamètre de 6mm 
et hauteur de 2-2,5 mm) des compositions chimiques sélectionnées pour effectuer ces tests ont 
été placées entre 2 plaques d’acier K41X de 10 mm x 10 mm. Une charge de 60 grammes a été 
appliquée sur les assemblages lors d’un traitement thermique simulant une opération de 
scellement. Les dimensions des pastilles au centre des assemblages ont été mesurées à l’aide 
d’un pied à coulisse (diamètre) et d’un microscope optique numérique (épaisseur moyenne du 
joint entre les 2 plaques d’acier) après le traitement thermique (figure II-11-a).  






Figure II-11 : Photographies a) d’un assemblage acier-verre-acier après un traitement thermique de 
scellement et b) de la cellule de mesure de l’appareil  
 
 Un équipement de mesure d’impédance muni d’un four pour des applications hautes 
températures commercialisé par Material Mates et de référence 1KB-1600-2-GX a été utilisé 
afin d’évaluer la résistivité électrique des assemblages à 700°C. Les assemblages ont été mis 
entre 2 collecteurs de courant en platine dans la partie centrale de la cellule de mesure (figure 
II-11-b).   
 Principe des mesures d’impédance 
 La spectroscopie d’impédance complexe est une technique qui consiste à utiliser la 
réponse d’un système électrochimique lorsqu’une perturbation alternative de fréquence 
variable et d’amplitude constante autour d’un point de fonctionnement stationnaire lui est 
appliquée. L’impédance électrique Z(ω) d’un élément de circuit est le rapport de la tension 
sinusoïdale appliquée de faible amplitude U(ω) = U0 exp (iωt) au courant résultant I(ω) = I0 
exp (iωt + φ) (loi d’ohm en mode alternatif U(ω) = Z(ω).I(ω)). 
 Z(ω) est un nombre complexe représenté en coordonnées polaire par son module│Z│et 
sa phase φ. En coordonnées cartésiennes : Z(ω) = Re(Z) + i Im(Z) = Z’ + i Z’’ où Re(Z) = Z’ 
et Im(Z) = Z’’ sont respectivement les parties réelle et imaginaire de l’impédance Z(ω). 
 Les relations entre les différentes grandeurs sont suivantes : 
│Z│² = Re²(Z) + Im²(Z) = (Z’)² + (Z’’)² 
φ = Arctan (Z’’/Z’) 
Z’ = │Z│cos φ 
Z’’ = │Z│sin φ 
   






Figure II-12 : a) Diagramme de spectroscopie d’impédance électrochimique de Nyquist obtenu avec le logiciel 
Zview [12], b) Circuit équivalent utilisé lors de ces travaux 
 
 Si la pulsation ω varie, l’extrémité M du vecteur d’impédance Z décrit une courbe 
caractéristique du système étudié dans le plan complexe. Pour chaque pulsation ω, 
l’impédance du système est mesurée. Un diagramme d’impédance complexe est obtenu en 
réalisant une série de mesures à différentes pulsations (exemple en figure II-12a) [11]. 
 Approximations des calculs 
 Dans cette étude, seule la représentation dans le plan complexe de Nyquist où –Im(Z) = 
f(Re(Z)) a été utilisée (figure II-12a). Lors des tests, nous avons considéré que la résistance de 
l’acier est négligeable par rapport à la résistance des assemblages (rapport acier/assemblage = 
1/10000). Par conséquent, les résistances des assemblages correspondent approximativement 
aux résistances respectives des verres qui ont servi aux assemblages acier-verre-acier. Les 
logiciels de mesure et de calcul Zplot et Zview ont été utilisés pour les expérimentations [12].  
 Les systèmes sont assimilés à des circuits équivalents afin de pouvoir analyser les 
mesures. Dans notre cas, le système est composé d’une seule résistance. Cependant, pour 
rendre compte des données expérimentales, et notamment du fait que les arcs de cercles 
obtenus n’étaient pas centrés sur l’axe Z’, un dipôle CPE (Constant Phase Element) a été mis 
en parallèle lors des simulations de calculs dans Zview (figure II-12b). Le CPE est composé de 
2 paramètres : une pseudocapacité Q (exprimée en F .s
1-n
) et un exposant n. En tenant compte 
de la capacité du système, des valeurs de résistance plus proches de la réalité ont été obtenues. 
 La résistivité électrique ρ (en Ω.cm) des assemblages a été déduite de la relation : 
ρ= R.S/L 




 où R est la résistance en Ohm (Ω), S est la surface des pastilles de verre (cm²) et L 
correspond à l’épaisseur des pastilles (cm). 
IV.3.2 Obtention de courbes de polarisation sur des cellules SOFC 
 Des tests électriques ont été réalisés au LEPMI sur des cellules scellées avec un verre 
commercial et avec un verre optimisé issu de nos travaux. Les résultats de ces tests sont 
présentés à la fin du dernier chapitre.  
 La mesure de la tension en circuit ouvert (OCV) d’une pile SOFC est directement liée à 
la qualité de l’étanchéité fournie par les verres de scellement utilisés. Plus un scellement sera 
étanche, plus la tension en circuit ouvert sera proche de la force électromotrice théorique (fem) 
de la pile (1,23V à 25°C). Les pertes ohmiques dues à l’électrolyte et les surtensions aux 
bornes de la pile diminuent légèrement la tension en circuit ouvert. Une OCV de plus de 1V 
permet généralement de considérer que la cellule est étanche. 
 Des courbes de polarisation ont été réalisées pour évaluer les performances électriques 
des cellules mises en forme avec les différents verres. Ces courbes ont été reproduites 
« manuellement » en diminuant le potentiel à partir de la fem des cellules jusqu’à U= 0,3-
0,4V. Un temps de 30 secondes environ à chaque potentiel imposé a été nécessaire pour 
pouvoir stabiliser le courant débité par les cellules. 
 La puissance délivrée par les cellules a été déduite de la relation P = U x I. Cependant, 
nous avons calculé la densité de puissance car celle-ci permet de comparer les performances 
électriques des cellules sans tenir compte de la dimension des surfaces actives. Elle est donnée 
par la relation : P = U x j, où j correspond à la densité de courant (A/cm² ou mA/cm²). 
 Des mises sous polarisation à une tension constante à 0,5V ou 0,6V ont permis de 
comparer les courants débités au cours du temps par les cellules utilisées dans des conditions 
de fonctionnement SOFC. L’équipement utilisé lors de ces mesures électriques est constitué 
d’une interface électrochimique Solartron SI1287 couplée à une interface de réponse SI1250. 
 Les caractérisations électriques ont été stoppées lorsque la dégradation des performances 
électriques des cellules a été constatée.  
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Elaboration de verres  BXAS 








Comme cela a été décrit dans le précédent chapitre, les compositions chimiques BXAS 
(X= CaO, MgO, B2O3) ont fait l’objet de nombreuses études en tant que verres de scellement 
pour piles SOFC. Ces vitrocéramiques ont les propriétés requises en termes d’adhérence, de 
CTE, de température de transition vitreuse, de résistance mécanique, d’inertie chimique vis-à-
vis des autres composants de la pile et de durabilité à haute température. Dans le cadre de 
notre étude, nous avons mis en œuvre la voie sol-gel afin d’élaborer ce type de matériaux. Ce 
procédé en voie humide, parmi les nombreux avantages qu’il propose, permet de réaliser des 
verres homogènes à l’échelle nanométrique et d’abaisser les températures d’élaboration des 
matrices amorphes. Dans ce chapitre, une description des différentes étapes qui ont permis 
d’optimiser l’élaboration de verres BXAS par voie sol-gel est présentée. 
I. Elaboration de matériaux BAS par voie sol-gel 
I.1 Choix des précurseurs 
I.1.1  Analyse de données pré-existantes 
Dans la littérature, peu de gel ou de verres BAS (BaO-Al2O3-SiO2) ont été élaborés par 
voie sol-gel. Les précurseurs les plus utilisés pour former BaO dans ces verres sont l’acétate 
de baryum Ba(CH3COO)2 [1-3] et le carbonate de baryum BaCO3 [4-5]. Un protocole en 3 
étapes détaillées a été décrit par Tredway et al. en utilisant l’acétate de baryum et l’ASB en 
tant que précurseur d’Al2O3 [1]. De l’acide chlorhydrique en faible quantité et de l’acide 
acétique sont utilisés pour catalyser la réaction d’hydrolyse du TEOS et de l’ASB. L’acide 
acétique, bien qu’il soit un acide plus faible que l’acide chlorhydrique, a des groupements 
acétyl qui s’éliminent à plus basses températures lors d’un traitement thermique [1]. Il permet 
aussi d’obtenir des temps de gélification plus courts que certains acides forts à cause d’un 
mécanisme réactionnel différent (substitution anionique du radical acétyl [6]). Cependant, un 
contrôle du pH du sol est nécessaire car l’acétate de baryum est peu soluble en milieu 
alcoolique. Un pH situé de 3-4 dans le cas d’un mélange H2O/acétate de baryum/acide 
acétique permet d’éviter ainsi la formation de certains précipités lorsqu’on ajoute ce mélange 
au TEOS déjà partiellement hydrolysé [1]. 
Eléments Nitrates Acétates Oxydes Carbonates Chlorures 
Ba 87 588 34,8 (BaO) 0,02 587 (hydraté) 
Al 637 Peu soluble Insoluble / 699 
Tableau III-1 : Solubilité (en g/L) de quelques précurseurs dans l’eau à 20°C [7] 




 D’autres acides tels que l’acide fluorhydrique peuvent favoriser la formation de phases 
monocliniques BaAl2Si2O8 qui sont défavorables pour l’obtention de matériaux avec des 
coefficients d’expansion thermique (CTE) élevés. Par conséquent, l’acide fluorhydrique ne 
peut pas être utilisé pour la synthèse de matériaux BAS ayant pour but une application de ce 
type [2]. Il faut aussi éviter des composés tels Li2O qui sont des agents nucléants qui 
promeuvent la transformation de phase hexacelsian → monocelsian [3].  
 Le BaCO3 a été employé avec succès pour élaborer des verres BS [4] par voie sol-gel ou 
des matériaux BAS par voie citrate [5]. Ce composé a une solubilité faible dans l’eau en 
comparaison à l’acétate de baryum (tableau III-1) qui est la forme de sel de baryum la plus 
soluble. Cependant, la solubilité de ce composé augmente fortement en milieu acide (~310 g/L 
à 20°C dans une solution acidifiée avec un pH proche de 4). 
 Afin de faire un choix pertinent des précurseurs de 3 éléments essentiels aux futurs 
verres (BaO, Al2O3, SiO2), plusieurs synthèses par voie sol-gel ont été réalisées. L’objectif a 
été d’obtenir des sols sans précipités et des gels homogènes sans séparation de phases. Pour les 
raisons évoquées précédemment, l’acide acétique a été utilisé lors des synthèses. Le précurseur 
de SiO2 choisi dans le cadre de ces travaux est le TEOS (chapitre I). Les solubilités respectives 
de plusieurs sels d’aluminium et de baryum sont présentées dans le tableau III-1. Les 
chlorures, bien que solubles ont été évités afin de ne pas avoir de pollution aux ions chlorures 
dans les verres. Ces ions sont susceptibles d’entraîner des dégradations non contrôlées dans les 
verres pour lesquels il serait nécessaire d’utiliser des traitements thermiques à plus haute 
température (>1000°C) afin de pouvoir les éliminer [1]. Les oxydes de baryum et d’aluminium 
n’ont pas été utilisés car ils étaient peu solubles dans l’eau. Les nitrates de baryum et acétates 
d’aluminium n’ont pas été retenus pour des raisons similaires. Par conséquent, l’utilisation 
d’acétate de baryum Ba(CH3COO)2 et de carbonate de baryum BaCO3 pour l’obtention de gels 
homogènes a été étudiée. L’aluminium a été inséré sous la forme de nitrate Al(NO3)3,9H2O et 
d’alcoxyde métallique ASB.  
I.1.2 Précurseurs de BaO 
 Le protocole de synthèse décrit en figure III-1 a été utilisé pour l’obtention des xérogels. 
Le TEOS a été pré-hydrolysé à 60°C afin d’accélérer la cinétique de la réaction d’hydrolyse. 
 
Figure III-1 : Protocole initial de synthèse des gels BS, AS et BAS 












BS1 TEOS, BaCO3 CH3COOH 42 4 60 50SiO2-50BaO 
BS2 TEOS, BaCO3 CH3COOH 6 1,1 60 85SiO2-15BaO 





































CH3COOH 20 3,8 60 
66,6SiO2-3,3Al2O3-
30BaO 
Tableau III-2 : Synthèses avec différents précurseurs et différents paramètres 
 
Toutes les synthèses par voie sol-gel réalisées pour évaluer les effets des précurseurs sur 
l’obtention de gels homogènes sont regroupées dans le tableau III-2. Les taux d’hydrolyse W 
et de complexation R correspondent aux ratios définis dans le chapitre I. 
 BaCO3 a fait l’objet des premiers essais. Après une pré-hydrolyse du TEOS pendant 2 
heures (W=1), le BaCO3, dissous dans l’eau et l’acide acétique, a été ajouté. Aucun précipité 
n’a été formé lors des ajouts dans les sols BS1, BS2 et BS3. Cependant, lors de la transition 
sol-gel dans une étuve à 80°C, 2 phases sont apparues dans le gel. Après une calcination à 
700°C, il a été constaté par diffraction des rayons X que la phase opaque (blanche) supérieure 
du gel était composée uniquement de BaCO3 alors que la phase inférieure était constituée de 
BaCO3 et de silicates de baryum (xérogel BS2 sur la figure III-2). Une analyse 
thermogravimétrique a démontré que la perte de masse de la phase supérieure était moins 
importante (18,7% massique) que celle de l’autre phase (28% massique) à 600°C. Cela est dû 
à une réaction moins exothermique à cause d’un déficit en alcoxyde de silicium dans la phase 




supérieure. Un apport en eau plus important (BS3) ne permet pas de dissoudre intégralement le 
carbonate de baryum. Par conséquent, les gels formés n’étant pas homogènes, le baryum sera 
mal réparti dans une future matrice vitreuse. 
 
Figure III-2 : Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur les 2 phases du xérogels BS2 calcinées à 
700°C-2h 
 Le xérogel BS4 obtenu, en utilisant Ba(CH3COO)2 et en optimisant les taux d’hydrolyse W et 
de complexation R, est translucide et sans précipité visible à l’œil nu. Par conséquent, Ba(CH3COO)2 
sera le précurseur de BaO utilisé pour élaborer les futurs gels BAS. 
I.1.3 Précurseurs d’ Al2O3 
La synthèse de gels d'aluminosilicates à partir de nitrates d’aluminium a tout d’abord été 
réalisée. Les xérogels AS1 et AS2 obtenus sont parfaitement homogènes, sans aucun précipité 
visible, ni séparation de phases. De l’acétate de baryum a alors été ajouté lors d’une troisième 
étape après homogénéisation du mélange (quelques minutes). Un gel BANitS3 (où ANit 
identifie le précurseur nitrate d'aluminium) translucide a ainsi été obtenu (tableau III-2).  
Afin d’évaluer l’influence de la température sur la synthèse, des sols BANitS4 et BANitS5 
ont été préparés en réalisant la pré-hydrolyse du TEOS respectivement à 40°C et à 20°C. Des 
précipités blancs ont été formés dans les deux sols et se sont déposés au fond des récipients. Il 
a été constaté que plus la température de synthèse est basse, plus la quantité de précipités est 
grande. En comparant les données issues de l’ATG sur les xérogels BANitS3 et BANitS4, il a 
été observé qu’une autre perte de masse était présente au-dessus de 900°C pour le gel BANitS4 
synthétisé à 40°C. Cette perte de masse a été associée à la dégradation des précipités blancs 
présents au sein de ce gel. Il a finalement été conclu qu’une température de 60°C était idéale 
pour réaliser la pré-hydrolyse du TEOS et éviter la formation de précipités. 




Les xérogels AS1, AS2 et BANitS3 ont été broyés sous forme de poudres pour effectuer 
une analyse comparative par ATG (figure III-3). Les pertes de masse sont décalées à plus 
haute température pour le gel BANitS3, ce qui peut être attribué à l’insertion du BaO dans la 
matrice gélifiée. En effet, à 300°C, BANitS3 a perdu 13% de sa masse initiale contre 22% pour 
AS2. La première perte de masse autour de 100-150°C pour AS1 et AS2 a été attribuée à 
l’évaporation de l’eau et de l’alcool encore présents dans les poudres de xérogels. La seconde 
perte de masse pour AS1 et AS2 se situe entre 250 °C et 400°C. Elle est due à la pyrolyse de 
groupements organiques résiduels. Ces hypothèses sont confirmées par la présence de pics 
endothermiques et exothermiques sur les ATD réalisées à partir des poudres AS2 et BANitS3 
(figure III-4). Les pics endothermiques sont généralement dus à un changement de phase 
supposant une augmentation de l’énergie libre, ce qui est le cas pour une évaporation ou une 
sublimation. Les pics exothermiques sont, quant à eux, le résultat de réactions impliquant une 
baisse de l’énergie libre, comme la cristallisation ou la pyrolyse [1]. En comparaison, la 
première perte de masse pour BANitS3 se situe aux alentours de 100°C à 250°C. Elle 
correspond à l’évaporation du solvant et à la volatilisation d’espèces organiques formées au 
cours de la transition sol-gel et ayant une faible masse molaire (point confirmé par un pic 
endothermique sur la figure III-4). Il y a 2 autres pertes de masses importantes à 340-380°C et 
à 520-580°C. Ces pertes peuvent être identifiées comme étant le résultat d’une pyrolyse des 
groupements organiques résiduels (C2H5, C4H9…) présents au sein du xérogel. 
 
Figure III-3 : Pertes de masse des xérogels BANitS3, AS1 et AS2 issues de l’ATG 





Figure III-4 : ATD réalisées sur les poudres AS2 et BANitS3 issues des xérogels 
 
En parallèle, des synthèses ont été réalisées en utilisant de l’ASB comme précurseur 
d’Al2O3. La température de synthèse a été fixée à 60°C afin d’augmenter la cinétique  
d’hydrolyse du TEOS. Le temps de cette réaction a été un critère déterminant pour éviter la 
formation de précipités due à la différence de réactivité chimique des alcoxydes de silicium et 
d’aluminium vis-à-vis de l’eau. Pour obtenir un gel BAASBS1 en utilisant de l’ASB, le TEOS a 
d’abord été pré-hydrolysé pendant 2 heures dans un mélange EtOH/eau (1 :1 :10) à 60°C avant 
d’ajouter l’ASB mélangé dans de l’isopropanol (1 :10). L’acétate de baryum dissous dans un 
mélange eau/acide acétique a été ajouté 12 heures plus tard afin que le mélange des alcoxydes 
puisse être homogène. Des précipités blancs se sont alors formés dans la solution (avec des 
rapports W et R de 13 et 2,2 respectivement) attestant de problèmes d’inhomogénéités. En 
utilisant une pré-hydrolyse de 3 heures et des paramètres W et R plus élevés, un gel 
translucide BAASBS1 a été obtenu (tableau III-2). 
La figure III-5 présente les résultats des ATG réalisées sur 2 xérogels (de même 
composition chimique théorique en oxydes) élaborés avec les 2 précurseurs d’aluminium cités. 
Il n’apparaît qu’une perte de masse due aux réactions de pyrolyse au sein du xérogel BAASBS1 
alors qu’il y en a deux successives pour le gel BANitS3. La deuxième perte de masse de ce 
dernier correspond au dégagement d’oxydes d’azote dû à la décomposition des nitrates 
d’aluminium entre 500 et 600°C. De plus, il y a une faible perte de masse à 850°C sur le gel 
BANitS3. Par conséquent, un oxyde d’aluminium pur est obtenu à plus basse température en 
utilisant de l’ASB. 





Figure III-5 : ATG réalisés sur les xérogels BAS1 et BANitS3  
 
Bien que des synthèses d’aluminosilicates de baryum soient réalisables à partir des 2 
précurseurs d’aluminium testés, l’ASB a été sélectionné pour élaborer les futurs gels 
multicomposés. 2 raisons essentielles ont été mises en avant dans ce choix : 
 Une poudre d’oxydes pure est obtenue à plus basse température avec de l’ASB. 
 Les nitrates sont généralement utilisés pour l’introduction d’éléments des groupes I et 
III de la classification périodique car la solubilité de ces éléments est limitée dans les 
solvants alcooliques. L’aluminium ne fait pas partie de ces éléments. Le problème de 
l’utilisation de nitrates est une possible cristallisation durant le séchage du gel, ce qui 
implique une perte d’homogénéité (les ions ne sont pas distribués de façon homogène 
dans le réseau gélifié) [8]. 
I.2 Synthèse et caractérisation de poudres d’oxydes BAS avec 
divers %BaO 
Un des objectifs de l’étude des systèmes BAS a été d’optimiser le protocole 
expérimental et d’évaluer l’effet de la teneur en BaO sur le coefficient d'expansion thermique 
(CTE) des futurs matériaux développés. Cette donnée sera utile pour fixer les compositions 
chimiques des verres de scellement SOFC. La teneur en Al2O3 des futures poudres d’oxydes a 
été fixée préalablement à 2,5% molaire car au delà de 5% molaire, ce composé ne permettait 
pas de ralentir la cinétique de dévitrification des verres BAS [9]. La teneur en silice constitue 
le complément des 2 autres oxydes. 




I.2.1 Protocole de synthèse 
A partir des précurseurs choisis, des poudres d’oxyde BAS ont été obtenues à l’aide du 
protocole présenté sur la figure III-6.  
Le TEOS, précurseur de SiO2 a été d’abord mis en solution dans de l’éthanol à 60°C. 
Une faible quantité d’eau (W=1) a été ajoutée au mélange afin d'amorcer la réaction 
d’hydrolyse sous agitation à l’aide d’un barreau aimanté. Quelques gouttes d’acide 
chlorhydrique ont permis de catalyser la réaction. L’alcoxyde d’aluminium (ASB) mélangé à 
de l’isopropanol a été ajouté, à température ambiante, 3h après cette première étape. L’ordre 
d’ajout des alcoxydes est justifié par le fait que ceux-ci ont des réactivités chimiques 
différentes vis-à-vis de l’eau lors de l’étape d’hydrolyse. Il a été démontré que l’alcoxyde le 
plus réactif, dans ce cas précis l’ASB, devait être ajouté à l’alcoxyde le moins réactif déjà 
préhydrolysé, qui est ici le TEOS. Ce processus permet d’éviter des phénomènes de 
précipitation liés aux différentes vitesses d’hydrolyse des alcoxydes [10,11]. La solution 
obtenue était légèrement opaque (blanche) après ajout et se décolorait pour devenir claire 12 
heures plus tard, signe d’une bonne homogénéisation du mélange. Dans un autre récipient, 
l’acétate de baryum était dissous dans de l’eau et de l’acide acétique afin d’avoir un pH acide 
plus proche du premier mélange. Ce nouveau mélange a été ajouté lentement au premier déjà 
obtenu, toujours sous agitation. 
Les paramètres W et R ont été optimisés afin d’éviter les phénomènes de précipitation en 
solution. Les sols ont été mis dans une étuve à 80°C durant une journée afin de réaliser la 
transition sol-gel. Les gels translucides obtenus ont ensuite été séchés durant une à deux 
journées à 80°C. Ces xérogels ont ensuite été broyés et calcinés à haute température afin 
d’éliminer les résidus organiques présents. Les formulations théoriques des gels finaux et les 
paramètres de synthèse sont présentés dans le tableau III-3. Des gels homogènes ont été 
obtenus pour des teneurs en BaO comprises entre 15% et 46%molaire. Des petits précipités 
étaient présents dans le gel contenant 56%BaO avec des paramètres d’hydrolyse et de 
complexation élevés. 
 
Figure III-6 : Protocole de synthèse des poudres d’oxydes BAS 







































CH3COOH 35 5.5 60 
41SiO2-2,6Al2O3-
56,4BaO 
Tableau III-3 : Paramètres de synthèses des gels BAS en faisant varier la teneur en BaO 
I.2.2 Détermination de la température de calcination pour l’obtention 
des poudres d’oxydes 
 Pour tous les xérogels synthétisés, il n’y a plus de perte de masse à partir de 600°C. Ces 
résultats sont similaires à ceux de Tredway et al. qui avaient également fixé la température de 
palier de la calcination à 600°C [1]. Par conséquent, des calcinations à 600°C sur des durées 
de 2h à 4h ont été réalisées sur les poudres BAS issues des xérogels.  
 Une étude par diffraction des rayons X a mis en avant la présence de BaCO3 (exemple 
avec le xérogel contenant 46% de BaO en figure III-7). Le BaCO3 est un produit de 
décomposition de l’acétate de baryum qui se forme dès 400°C selon la réaction : 
Ba(CH3COO)2 (s)  BaCO3(s) + 2 -CH3 + CO(g)  (R3.1) 
Le radical méthyle (-CH3) se transforme en méthane au contact de l’air. Dans le cas de 
synthèses par voie sol-gel de BaTiO3 avec de l’acétate de baryum et un alcoxyde de titane 
utilisés comme précurseurs, le composé Ba(CH3COO)2 ne se dégrade pas jusqu’à 800°C-
900°C [12]. De plus, les poudres que nous avons obtenues sont notamment de couleur noire, 
ce qui atteste de la présence de composés carbonés. Divers traitements thermiques ont été 
réalisés entre 700°C et 900°C afin d’éliminer ce composé pour obtenir des poudres d’oxydes 
pures. Pour le gel BAS contenant 15% de BaO, des diagrammes de diffraction des RX 
caractéristiques d’un composé amorphe ont été obtenus dès 700°C. Pour toutes les autres 
poudres issues des xérogels BAS, il a été nécessaire d’effectuer un traitement thermique à 
850°C durant au moins 4h afin d’éliminer le BaCO3. Les poudres demeurent grisâtres, ce qui 
révèle la présence de carbone en faible proportion. Néanmoins, des ponts de frittage se 




forment entre les grains à partir de 850°C (figure III-8). L’utilisation de températures plus 
élevées pour calciner les gels peut emprisonner le carbone au sein de la future matrice vitreuse 
au cours du frittage.  
 
Figure III-7 : Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur le xérogel  contenant 46%BaO calciné à 
différentes températures 
 
 En prenant en compte les différents problèmes cités, la température de calcination des 
poudres 15%BaO, 26%BaO, 36%BaO, 46%BaO et 56%BaO a été fixée à 850°C avec une 
durée de palier de 4 heures sous air. La rampe de montée en température utilisée est de 
1,6°C/min, afin d’éliminer au mieux les résidus organiques. 
I.2.3 Analyse de la structure et de la microstructure des poudres 
d’oxydes BAS 
La microstructure des poudres BAS issues des xérogels calcinés contenant 15% à 56 % 
de BaO a été observée par microscopie électronique à balayage. Ces poudres sont constituées 
de grains de 50-100 nm de diamètre. Des ponts de frittage se sont formés entre les grains 
durant la calcination à 850°C formant des agglomérats de 10 µm à 20 µm de diamètre (figure 
III-8). 
 





Figure III-8 : Microstructure de la poudre d’oxyde contenant 36%BaO après un traitement thermique à 
850°C-4h : a) vue globale d’un agglomérat, b) grains au sein d’un agglomérat 
 
Après calcination, les poudres d’oxydes ont été broyées à nouveau à l’aide d’un broyeur 
à boulets en agate. Une analyse par DRX a montré la présence de différentes phases 
cristallines au sein de ces poudres d’oxydes (figure III-9). Ba2SiO4 est la phase majoritaire qui 
a été formée au sein de toutes les poudres indépendamment de la teneur en BaO. La présence 
d’une phase minoritaire Ba6Si10O26 a également été décelée dans les poudres contenant 26% à 
46% de BaO. Enfin, du carbonate de baryum (forme witherite BaCO3) a été identifié dans la 
poudre contenant 56% de BaO. La présence des quelques précipités contenus dans le gel peut 
expliquer le fait que des résidus carbonés ne se dégradent pas de la même manière à haute 
température. Un traitement supplémentaire après broyage de la poudre à 900°C durant 2h a 
contribué à éliminer la witherite. La poudre contenant seulement 15% de BaO est amorphe. 
 
Figure III-9 : Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur les poudres d’oxydes calcinées à 850°C-4h 




I.3 Vers les verres BAS 
I.3.1 Analyse de la microstructure et de la structure des matériaux 
BAS 
Après l’obtention de poudres d’oxydes pures (calcinées et broyées), une étude des 
propriétés rhéologiques et thermomécaniques des systèmes BAS à haute température a été 
réalisée. Des pastilles de poudres d’oxydes de 6mm de diamètre et de 2 à 3 mm d’épaisseur 
ont été exposées à 3 températures différentes : 1000°C, 1150°C et 1300°C, durant 10 minutes 
(sur feuille de platine). La rampe de montée en température a été de 1,6°C/min.  
 
Figure III-10 : Photographies de pastilles de poudre d’oxydes contenant 36% de BaO traitées 10 minutes à 
différentes températures 
Il a été observé qu’un retrait correspondant au frittage des poudres commençait avant 
1000°C et se déroulait jusqu’à 1150°C pour toutes les poudres contenant de 15% à 56% de 
BaO. A 1300°C, toutes les pastilles avaient une forme de goutte de couleur blanche avec un 
aspect très opaque (figure III-10). 
 Les micrographies obtenues sur ces pastilles (figure III-11) ont confirmé la présence 
d’une phase amorphe majoritaire et de nombreux cristaux de différentes formes. Une grande 
majorité des cristaux est de forme aciculaire de quelques µm d’épaisseur et de 10 à 20 µm de 
long dans les matériaux constitué de 46% et de 56% de BaO. Cette anisotropie de forme est 
caractéristique des cristaux de BaSiO3 [13]. Les matériaux obtenus sont très poreux, ce qui 
n’est pas favorable pour la réalisation de scellements étanches. 
Les intensités des pics de diffraction sur les diffractogrammes (figure III-12) sont très 
faibles, ce qui atteste de la présence de phases cristallines minoritaires au sein de matrices 
amorphes. La proportion de phases amorphes augmente lorsque la teneur en BaO diminue. 
Ainsi aucune phase cristalline n’a été identifiée au sein du matériau contenant 15%BaO.  
La stœchiométrie entre les oxydes de baryum et de silicium dans les phases cristallines 
identifiées par DRX est proportionnelle aux quantités de SiO2 et BaO utilisées pour élaborer 
les matériaux contenant 36% de BaO à 56% de BaO (tableau III-4). Par contre, la phase 
identifiée au sein du matériau avec une teneur de 26% en BaO n’a pas un rapport BaO/SiO2 
proportionnel au rapport BaO/SiO2 des composés introduits initialement. 





Figure III-11 : Micrographies des systèmes BAS ayant subi un traitement thermique de 1300°C-10 
minutes :   a) 46%BaO, b) 15%BaO 
I.3.2 Propriétés thermomécaniques des matériaux formés 
Les propriétés thermomécaniques des matériaux BAS élaborés à 1300°C ont été 
évaluées par dilatométrie. Les CTE des matériaux BAS en fonction du pourcentage en BaO 
(%molaire) sont présentés sur la figure III-13. Une augmentation quasi-linéaire du CTE en 
rapport avec le pourcentage en BaO a été mise en évidence [14]. Cependant, le matériau 
contenant 26% de BaO a une dilatation plus importante que celui contenant 36% de BaO. En 
réalité, le CTE global des matériaux formés dépend fortement des phases cristallines 
présentes. En effet, le CTE augmente de façon quasi-proportionnelle au rapport BaO/SiO2 
contenu dans les phases cristallines des matériaux (tableau III-4). Les cristaux de silicates de 
baryum ont des CTE élevés qui modifient le CTE des pastilles formées. A titre d’exemple, le 




 [14] et le matériau BAS qui contient ces cristaux 





Echantillon 15%BaO 26%BaO 36%BaO 46%BaO 56%BaO 
Phases cristallines majeures  / Ba5Si8O21 BaSi2O5 BaSiO3 BaSiO3+Ba2SiO4 
BaO/SiO2 des phases 
cristallines majeures 
/ 0,625 0,5 1 1 + 2 
BaO/SiO2 théorique initial 0,19 0,36 0,58 0,9 1,38 
Tableau III-4 : Rapport BaO/SiO2  des phases cristallines identifiées dans les poudres calcinées à 850°C et 
rapport BaO/SiO2 théorique initial des oxydes introduits  
 





Figure III-12 : Diagrammes  de diffraction des rayons X obtenus sur les matériaux BAS élaborés à 1300°C 
 
Les CTE de l’acier K41X et de l’électrolyte 8-YSZ (qui seront en contact avec le verre 








 dans l’intervalle 150-600°C. 
Des pastilles de 8YSZ denses à 96% ont été réalisées à l’aide d’une poudre commerciale 
Tosoh qui a subi une compression uniaxiale (400Mpa pendant 1 minute) puis un traitement 
thermique à 1550°C durant 2h. Les matériaux BAS qui ont une teneur en BaO comprise entre 
26% et 46% molaire sont les plus adaptés dans le cadre d’une future application aux systèmes 
SOFC étant donné qu’ils ont des coefficients de dilatation similaires à ceux de 8YSZ et l’acier 
K41X à haute température. 
I.3.3 Discussion 
Le taux de porosité a été estimé en calculant le rapport de la densité des matériaux 
obtenus sur la densité théorique des oxydes non cristallisés. Les matériaux BAS élaborés ont 
une porosité assez importante qui représente 25 à 55% de leur volume (figure III-13), ce qui 
confirme les observations microstructurales (figure III-11). Bien qu’importante, cette porosité 
influence peu les résultats obtenus sur les CTE des matériaux formés. En effet, il a été observé 
que les CTE de 2 pastilles ayant la même composition chimique et des taux de porosité 
différents sont proches (écart de quelques dixièmes en K
-1). Les barres d’erreurs sur les taux 
de porosité sont de  ±10% compte tenu des erreurs de mesures sur le volume des gouttes. 
La formation de matériaux BAS a constitué la première étape pour élaborer les futurs 
verres de scellement SOFC. Bien que les CTE des BAS formés soient en accord avec une 




application SOFC, la porosité de ces matériaux ne permettra pas de réaliser l’étanchéité d’une 
cellule. Augmenter la température d’élaboration et le temps de palier à haute température 
permettrait d’obtenir des matériaux vitreux BAS étanches. Cependant, l’augmentation de la 
température d’élaboration n’est pas en accord avec le projet de fournir des matériaux élaborés 
par voie sol-gel à basse température. La solution envisagée pour diminuer la porosité et obtenir 
des matériaux vitreux adaptés à une telle application est d’ajouter de nouveaux éléments aux 
sols lors des synthèses et d’élaborer des verres avec des compositions chimiques voisines de 
celles réalisées par voie solide à haute température. 
 
Figure III-13 : Evolution des CTE en fonction de la teneur en BaO (%molaire) et estimation de la porosité des 
systèmes BAS élaborés à 1300°C 
II. Optimisation du protocole expérimental avec 
l’addition d’oxydes modificateurs 
Il est nécessaire de procéder à l'ajout de nouveaux additifs aux aluminosilicates de 
baryum pour élaborer des matériaux de scellement adaptés à une application SOFC. Des ajouts 
de MgO, CaO et B2O3 permettent généralement de diminuer les températures caractéristiques 
des verres. Cette partie traite de l’incorporation de ces éléments au cours de la synthèse par 
voie sol-gel afin de former des gels puis des verres BXAS (X=CaO, MgO, B2O3). Des verres 
de différentes compositions chimiques ont été élaborés par voie sol-gel et la détermination de 
la température d’élaboration a fait l’objet d’une étude approfondie. La teneur en BaO idéale 
pour un système ternaire BAS se situant entre 26% et 46%mol. et compte tenu que de 




nouveaux éléments sont ajoutés pour former les futurs verres, la teneur en BaO a été fixé à 
36%mol. afin d’obtenir des matériaux ayant des CTE adaptés à l’application SOFC. 
II.1 Choix des précurseurs 
II.1.1 Analyse de données préexistantes 
Les solubilités des précurseurs envisagés pour l’incorporation des nouveaux éléments 
sont présentées dans le tableau III-5. L’utilisation de nouveaux alcoxydes comme précurseurs 
a été écartée à cause de la difficulté de réaliser des sols homogènes avec plusieurs alcoxydes 
qui ont des réactivités chimiques différentes vis-à-vis de l’eau. 
Les oxydes de calcium et magnésium sont peu solubles ou insolubles donc inappropriés 
pour obtenir des sols homogènes. Par contre, B2O3 est assez soluble pour être dissous dans le 
sol en phase aqueuse. Les sels à base de chlorures, bien que solubles, doivent être évités pour 
les raisons déjà évoquées (Chapitre III-1.1.1). 
Les nitrates de calcium et nitrates de magnésium sont les précurseurs les plus solubles. 
Ils peuvent être dissous plus facilement sans ajouter des quantités d’eau importante dans les 
solutions où la transition sol-gel est amorcée (hydrolyse-condensation du TEOS et de l’ASB). 
Les acétates de calcium et de magnésium sont un peu moins solubles mais peuvent constituer 
une alternative aux nitrates (cf tableau III-5). 
Plusieurs problèmes existent néanmoins avec l’utilisation de précurseurs non- alcoxydes. 
Une perte d’homogénéité des gels obtenus peut ainsi être observée [11]. Des problèmes 
peuvent également être rencontrés quand la solubilité des acétates est limitée dans l’alcool. 
C’est le cas de Ca(CH3COO)2 et de Ba(CH3COO)2 [1]. 
Eléments Nitrates Chlorures Acétates Oxydes 




542,5 1200 (tetrahydraté) 
Insoluble (MgO2) 
Peu soluble (MgO) 
B / / / 
11 (à 0°C) 
157 (à 100°C) 
Tableau III-5 : Solubilité en g/L de quelques précurseurs dans l’eau (à 20°C si non précisé) [7] 




II.1.2 Synthèses de systèmes multicomposés BXAS 
Des synthèses par voie sol-gel ont été réalisées en ajoutant les précurseurs de CaO, B2O3 
et MgO et en modifiant le protocole utilisé pour les systèmes ternaires BAS (figure III-6). Les 
précurseurs de calcium et de magnésium ont été incorporés dans les sols sous forme de nitrates 
ou d’acétates alors que le B2O3 a été introduit directement sous sa forme oxyde. Ces derniers 
ont été dissous dans l’eau et l’acide acétique, en même temps que l’acétate de baryum, puis 
ajoutés au mélange des 2 alcoxydes de silicium et d’aluminium. Le tableau III-6 récapitule les 
différentes synthèses avec leurs paramètres respectifs et la description visuelle des gels. 
Ref. 
Composition visée + 2,6 Al2O3 
(%molaires) 
W R Spécifications gel 
B1 36BaO-5,1B2O3-56,3SiO2 30 2 gel homogène 
B2 36BaO-10,3B2O3-51,2SiO2 45 2 gel homogène 
B3 36BaO-13,3B2O3-48SiO2 60 2 gel homogène 




0 à 4 
Précipitation avec les 
nitrates 
C2 36BaO-10,3B2O3-10,3CaO-41SiO2 70 1.5 et 2  gel homogène 
C3 36BaO-10,3B2O3-15,4CaO-35,8SiO2 70 3,3 et 2  gel homogène 
M1 36BaO-10,3MgO-51,2SiO2 45 2 gel homogène 
M2 36BaO-20,5MgO-41SiO2 45 2,5 gel homogène 
M3 36BaO-10,3B2O3-5,1MgO-46,1SiO2 50 2 gel homogène 
M4 36BaO-15,4B2O3-10,3MgO-35,8SiO2 50 2,5 Pâte / gel homogène 








70 2,5 gel homogène 
Tableau III-6 : Paramètres des synthèses multicomposées et observation sur les gels et poudres élaborés 
En incorporant jusqu’à 13,3% de B2O3, des gels homogènes B1, B2 et B3 (sans 
précipités ni séparation de phases), précurseurs de verres BBAS, ont été obtenus. Cependant, 
en augmentant la quantité de B2O3 (B4), il n’a pas été possible d’obtenir les mêmes résultats et 
une pâte se forme avec la présence de 2 phases au sein du gel. 
 En introduisant des précurseurs de calcium sous forme de nitrates (Ca(NO3), 4H2O), une 
précipitation instantanée s’est produite (C1). Le précipité est supposé être du nitrate de baryum 
en solution qui est beaucoup moins soluble que sa forme acétate (tableau III-1). Les 
précurseurs contenant des nitrates n’ont donc plus été utilisés pour la suite des synthèses. 
L’acétate de calcium a été préféré pour l’obtention de gels homogènes. Cependant, cet acétate 
étant moins soluble, le rapport d’hydrolyse a dû être augmenté à nouveau (W=70 pour C2 et 




C3). Des gels translucides ont été obtenus également en incorporant jusqu’à 20% de MgO par 
le biais de l’acétate de magnésium (M1 et M2). Plusieurs gels précurseurs de verres BBCAS, 
BBMAS et BBCMAS ont été obtenus en quelques heures dans une étuve à 80°C. Ces gels 
étaient pour la plupart secs au bout de 24h, exceptés C2, C3, M4, M5 (48h) et CM1, CM2 (4 à 
5 jours). 
II.2 Protocole optimisé d’élaboration des verres 
Les différentes synthèses ont permis de mettre en avant le rôle favorable des acétates en 
tant que précurseurs de sels de calcium et de magnésium. Le B2O3 a également été introduit 
avec succès dans les gels formés. Un nouveau protocole de synthèse optimisé a ainsi été 
développé (figure III-14). 
 
Figure III-14 : Protocole optimisé des synthèses des verres BXAS (X = MgO, CaO, B2O3) 
 
 La température de calcination utilisée pour les systèmes ternaires BAS (850°C-4h) a été 
retenue pour les nouveaux systèmes multicomposés. Les poudres d’oxydes BXAS obtenues 
ont été soumises à différents traitements thermiques entre 1000°C et 1300°C afin d’élaborer 
les futurs matériaux qui serviront à une application pour scellement SOFC. 
II.3 Caractérisation des poudres multicomposées d’oxydes BXAS 
Les poudres d’oxydes ont été caractérisées par DRX afin d’obtenir des informations sur 
les cristaux formés lors de la calcination. Les résultats sont regroupés dans le tableau III-7. 
Le BaCO3 a été éliminé au cours du traitement thermique à 850°C pendant 4 heures, qui 
est donc approprié. Cependant, les poudres obtenues ont été souvent de couleur grise ou noire, 
ce qui laisse supposer qu’il reste du carbone. Une coalescence des particules a débuté, ce qui a 
dû emprisonner une partie de carbone. Quelques grains blancs ont été observés au sein de 
certaines poudres, ce qui met en doute l'homogénéité de celles-ci. 







(couleur des poudres) 
Phases cristallines après 850°C-4h 
B1 grise + grains blancs Ba2SiO4 +  BaSiO3 
B2 grise + grains blancs Ba2(Si4O10) + Ba(B2O4) 
B3 grise + grains blancs Ba2(Si4O10) + Ba(B2O4) + BaSi2O5 
C2 grise+ grains  blancs Ba2Si3O8 + Ba1.55Ca0.45SiO4 + Ba2Ca(BO3)2 
C3 grise+ grains  blancs 
Ba2Si3O8 + Ba1.55Ca0.45SiO4 + Ba2Ca(BO3)2 + Ba(Al2Si2O8) 
+ Ba3SiO5 
M1 grise + grains blancs Ba2SiO4 + BaSiO3 
M2 blanche-grise BaMgSiO4 + MgSiO3 + BaSiO3 + Ba2MgSi2O7 
M3 noire et collée au support BaSi2O5 + Ba2Si3O8 + Ba5Si8O21 + Ba(B2O4) 
M4 massif poreux noir MgSiO3 + Ba2Si3O8 + Ba(B2O4) + Ba(Al2Si2O8) 
M5 noire collée + grains blancs MgSiO3 + Ba2Si3O8 + Ba(B2O4) + Ba(Al2Si2O8) 
CM1 grise collée + grains blancs MgSiO3 + Ba2Si3O8 + Ba1.3Ca0,7SiO4 + Ba0.8(Al1,71Si2,29)O8 
CM2 grise collée + grains blancs MgSiO3 + Ba0.8(Al1,71Si2,29)O8 + Ba1.3Ca0,7SiO4 + Ba2Si3O8 
Tableau III-7 : Phases cristallines identifiées par DRX au sein des poudres d’oxydes formées 
 
De nombreuses phases cristallines ont été identifiées: 
- Des silicates de baryum sont présents dans toutes les poudres et constituent souvent les 
phases majeures. Comme dans les poudres d’oxydes BAS, BaSi2O4 et BaSiO3 sont les deux 
phases majoritaires lorsque les ajouts en B2O3 (B1) et MgO (M1) sont faibles. Avec des ajouts 
en B2O3 plus importants, une nouvelle phase Ba2(Si4O10) avec un plus grand rapport 
stœchiométrique Ba/Si s’est formée (B2, B3). Ba2Si3O8 se forme facilement à haute 
température dans toutes les poudres où les ajouts en CaO et MgO sont plus importants. Le 
déficit en baryum dans cette phase est compensé par la présence de cet élément dans de 
nombreuses autres phases multicomposées. 
- Des borates de baryum Ba(B2O4) et Ba2Ca(BO3)2 qui se forment à cette température 
prouvent que le bore a été incorporé de façon homogène dans les poudres. 
- Des silicates de magnésium dont MgSiO3 qui est une phase majoritaire dans les 
poudres M4, M5, CM1 et CM2. Cette phase cristallise généralement dès 850°C sous sa 
structure clino-enstatite ou proto-enstatite dans les poudres MCS (MgO-CaO-SiO2)[15]. 
- Des silicates de baryum – calcium dans toutes les poudres contenant du calcium. Le 
calcium sous sa forme Ca
2+
 se substitue au baryum sous sa forme Ba
2+
. 
- Des silicates de baryum – magnésium uniquement dans la poudre M2 où la teneur en 
MgO est importante. Pour les autres poudres contenant moins de MgO, il a été démontré que 
le MgO promeut la formation de phases riches en baryum [16]. 
- Des aluminosilicates de baryum Ba(Al2Si2O8) et Ba0.8(Al1,71Si2,29)O8. 




II.4 Détermination de la température d’élaboration des verres 
multicomposés élaborés par voie sol-gel 
L’utilisation de la voie sol-gel peut permettre de diminuer les températures d’élaboration 
des verres par rapport à la voie solide-solide comme cela a été précisé dans le chapitre I-3. 
Afin d’observer à quelle température il était possible de former des verres BXAS, différents 
traitements thermiques ont été réalisés. Le tableau III-8 regroupe les différentes observations 
sur les matériaux formés. Les verres (ou matériaux) élaborés ont des propriétés rhéologiques 
différentes à haute température selon leur composition chimique. Les caractéristiques des 
oxydes formateurs ajoutés (B2O3 est connu pour diminuer la viscosité des verres) ou les 
différences entre les cations des oxydes modificateurs (taille, cortège électronique, valence…) 
modifient la structure des verres (création de nouvelles unités structurales, d’oxygènes pontant 
ou non-pontant…). Le but de cette étude est cependant de pouvoir comparer des verres qui ont 
subi le même processus d’élaboration. A cette fin, une unique température d’élaboration des 
futurs matériaux a dû être choisie.  
Des premiers tests ont été menés en réalisant des pastilles de poudre de verre BBAS, 
BMAS, BBMAS et BBCAS de 6 mm de diamètre et quelques millimètres d’épaisseur. Ces 
pastilles ont été portées à des températures comprises entre 1000°C et 1150°C sur une feuille 
de platine durant 30 minutes puis ont subi une trempe à l’air. Des massifs opaques ont été 
obtenus à ces températures. La plupart de ces massifs étaient poreux, noirs et en forme de 
goutte (B2, B3, C2, M3) et les phases cristallines en présence étaient des silicates de baryum 
tels que Ba5Si8O21 et Ba2Si3O8. Les pastilles de poudre d’oxydes M1 et B1 étaient également 
opaques mais de couleur blanche et beaucoup moins poreuses (tableau III-8). 
Les fortes porosités, ainsi que la couleur noire des massifs pourraient être dues à une 
forte teneur en carbone des poudres d’oxyde. A haute température, le carbone présent s’est 
oxydé progressivement avec l’oxygène contenu dans l’air et le départ de dioxyde de carbone a 
généré la présence de « bulles » emprisonnées dans les matériaux qui ont été formés. Les 
matériaux contenant plus de bore ont été les plus affectés par ce phénomène. En effet, le B2O3, 
ayant une température de fusion peu élevée (450°C), a localement pu fondre précocement et a 
emprisonné des particules de carbone qui s’oxydent plus lentement au sein des poudres 
d’oxydes. Ces tests ont permis de montrer qu’il était nécessaire d’augmenter la durée de palier 
et / ou d’augmenter la température d’élaboration. 
Les poudres d’oxydes ont ensuite été placées dans un creuset en platine avec une montée 
en température de 5°C/minute pour une durée de palier augmentée à 3 heures. La première 
température de palier testée a été 1150°C. Le matériau B3 a été utilisé en priorité car il a une 




forte teneur en B2O3, ce qui permet d’obtenir des verres à plus basse température. A 1150°C, 
le matériau formé est vitreux et translucide avec des reflets noirs (tableau III-8) qui  montrent 
que du carbone est resté inclus lors de la formation du massif. Par contre, le matériau formé est 
amorphe car l’analyse par DRX n’a pas permis de détecter des phases cristallines 
contrairement au matériau formé à 1000°C à partir de la même poudre d’oxyde (figure III-15). 
Afin d’éliminer les traces de carbone restantes, la température de palier a été fixée à 1300°C. 
Un verre B3 a été obtenu. Ce dernier est amorphe (figure III-15) et translucide avec des reflets 
jaunes. 




















1300 Transparent/ aspect verre Amorphe 
B2 36BaO-10,3B2O3-51,3SiO2 





































1300 Transparent/ aspect verre Amorphe 






































Tableau III-8 : Elaboration de matériaux BXAS à différentes températures / Observations visuelles et 
structurales 





Figure III-15 : Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur les matériaux formés à partir de la 
poudre b3 ayant subi différents traitements thermiques 
 
Toutes les poudres d’oxydes ont subi le même traitement thermique que la poudre 
d’oxyde B3 à 1300°C sur une durée de 3 heures. Le creuset en platine contenant les poudres a 
été trempé dans l’eau directement à l’issue du traitement thermique (quelques secondes) afin 
de figer l’état désordonné de la matière. Les verres ont des reflets de différentes couleurs, 
excepté la poudre d’oxyde M2. Dans ce cas, un solide opaque et blanc, séparé en 2 phases, a 
été obtenu. La séparation de phases prouve que l’utilisation de la voie sol-gel n’a pas permis 
d’élaborer un solide homogène dans ce cas précis. Par conséquent, cette poudre d’oxyde n’a 
plus été utilisée pour la suite des travaux. 
Les différentes couleurs des reflets sur les verres élaborés ne sont pas dues aux éléments 
qui constituent ces matériaux étant donné que l’obtention des mêmes couleurs est difficilement 
reproductible (par exemple, M5 dans le tableau III-8 a été obtenu avec différents reflets). Les 
différentes couleurs sont probablement dues à des défauts électroniques qui ont été figés dans 
les verres pendant les trempes à l’air et ne devraient pas avoir d’effets importants sur des 
propriétés requises pour l’application SOFC. 
Les verres ont été analysés par DRX. Aucun pic de diffraction n’est présent sur les 
diffractogrammes (figure III-16) donc tous les matériaux élaborés sont amorphes. Les 
micrographies réalisées ont confirmé ce caractère amorphe car aucun cristal de taille 
significative n’a été détecté par microscopie électronique (figure III-17).  





Figure III-16 : Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur les verres élaborés à 1300°C-3h 
 
L’homogénéité des matériaux a été contrôlée en réalisant des micrographies en mode 
électrons rétrodiffusés qui permettent d’observer les différences en termes de compositions 
chimiques. Nous avons observé qu’il n’y avait pas de phases de différentes compositions 
chimiques au sein des matériaux (exemple sur M4 en électrons rétrodiffusés en figure III-18).  
  
  
Figure III-17 : Micrographies réalisées sur des verres élaborés à 1300°C 





Figure III-18 : Micrographie en électrons rétrodiffusés réalisée sur le verre M4 
L’utilisation de la voie sol-gel a donc permis d’élaborer des verres à 1300°C alors que 
les BXAS sont généralement élaborés à des températures comprises entre 1300°C et 1600°C 
par voie conventionnelle (tableau I-4). Il a donc été démontré que l’utilisation de la voie sol-
gel permet d’obtenir des verres à des températures similaires ou inférieures à un procédé 
conventionnel par voie solide, ce qui constitue un gain énergétique dans le procédé de 
fabrication. Le choix d’une température unique d’élaboration permet d’obtenir des conditions 
identiques de synthèse afin de pouvoir comparer les matériaux dans la suite des travaux. 
Cependant, la température d’élaboration de certains verres multicomposés peut encore être 
abaissée de quelques dizaines ou centaines de degrés en utilisant la voie sol-gel. Compte tenu 
du temps imparti et du fait que des matériaux homogènes ont été obtenus à 1300°C, une étude 
de l’abaissement de la température d’élaboration a seulement été réalisée sur le verre qui a été 
désigné comme le « meilleur » candidat pour une application SOFC. Elle sera développée en 
fin de ce mémoire (chapitre V). 
II.5 Test d’adhérence – Sélection des compositions chimiques 
Afin de valider les nombreux critères nécessaires au niveau des applications SOFC, il a 
été important de sélectionner un nombre restreint de matériaux. Un test d’adhérence à l’acier 
K41X a été réalisé à cette fin sans tenir compte de la température d’élaboration de 1300°C. 
Les caractéristiques techniques de ce test d’adhérence ainsi que la composition chimique de 
l’acier K41X ont été présentées dans le chapitre III-3.2.2. Un test d’adhérence à l’acier a été 
préféré à un test d’adhérence au matériau électrolytique (8YSZ) car le test semblait plus 
sélectif puisque les problèmes de réactivités chimiques sont plus fréquents entre les verres de 
scellement et les collecteurs de courant.  













BAS (15%BaO, 26%BaO, 
36%BaO, 46%BaO, 56%BaO) 
1300°C Non Jaune 
BBAS (B1,B2,B3) 1000°C Oui 
b1grise-verte 
b2, b3 grise 
BMAS (M1) 1000°C Non Jaune 
BBMAS (M3), BBCAS (C2,C3), 
BBCMAS (CM1,CM2) 
1000°C-1150°C Oui Grise 
Tableau III-9 : Résultats des tests d’adhérence sur acier K41X par compositions chimiques 
 
Le tableau III-9 récapitule les résultats obtenus en terme d’adhérence suite à ces essais 
ponctuels en regroupant les compositions chimiques des matériaux élaborés. Les pastilles 
constituées de poudres des matériaux BAS et BMAS frittés à haute température n’ont pas 
adhéré à l’acier K41X après un traitement à 900°C de 2 heures. Ces pastilles sont toutes de 
couleur jaune en fin de traitement (différents matériaux BAS en figure III-19-a). Cette couleur 
a été rapportée dans la littérature comme pouvant indiquer la présence de chromate de baryum 
[17]. Une étude par diffraction des rayons X a permis de confirmer la formation d’un chromate 
de baryum BaCrO4 en surface de ces pastilles (figure III-20). Cette phase est connue pour 
avoir des CTE très élevés qui peuvent entraîner à court terme la séparation de la 
vitrocéramique avec l’acier lors de cycles thermiques [17]. Au contraire, les pastilles de 
composition BBAS, BBMAS, BBCAS et BBCMAS élaborés à 1000°C ont adhéré à l’acier 
K41X (figure III-19b et 19c). Il a été considéré que les pastilles de ces compositions adhèrent 
également lorsque leur température d’élaboration est fixée à 1300°C étant donné que 
l’homogénéité est améliorée (élimination des résidus carbonés). Par contre, une pastille BMAS 
élaborée à 1300°C n’aurait pas adhérée à l’acier K41X car la formation de la phase de 
chromate de baryum à l’interface verre-acier aurait également été favorisée. 
  
Figure III-19 : Photographies des tests d’adhérence avec les pastilles de matériaux préfrittés à haute 
température : a) 26%BaO, 36%BaO, 46%BaO, 56%BaO, b) b3 et c) m3  




Toutes les pastilles qui ont adhéré à l’acier contiennent du B2O3 qui est un composé 
essentiel pour les futurs verres de scellement élaborés par voie sol-gel. Ce composé est 
également connu pour inhiber la formation de BaCrO4 à l’interface acier-matériau BXAS [18], 
ce qui explique l’absence de la phase jaune observée sur les matériaux concernés. Cependant, 
du BaCrO4 a été identifié par DRX sur la pastille B1 (gris-vert) qui était en contact avec l’acier 
(figure III-20). L’analyse EDX sur une micrographie de l’interface matériau B1-acier K41X a 
confirmé la présence de cette phase qui a une épaisseur de quelques centaines de nanomètres 
(figure III-21 points 3 et 4). 
La faible teneur en B2O3 de 5% molaire du matériau B1 ne permet pas d’éviter la 
formation de cette phase dommageable à la future liaison verre-métal. Afin d’éviter la 
formation de cette phase à haute température, il a été considéré qu’une teneur minimum de 
10% en B2O3 était nécessaire pour les futurs matériaux. Par conséquent, la poudre d’oxyde B1 
n’a pas été utilisée dans la suite des travaux. 
 
Figure III-20: Diagrammes de diffraction obtenus sur les pastilles BAS et BXAS en contact avec l’acier K41X 
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Figure III-21 : Micrographie et analyse EDX de l’interface acier-matériau B1 (préfritté à 1150°C-30min) 
après un scellement simulé à 900°C-2h 
 
Les verres élaborés à l’aide du protocole optimisé à une température de 1300°C (3h 
d’homogénéisation suivies d’une trempe à l’air) qui ont été sélectionnés pour la suite de 
l’étude sont présentés dans le tableau III-10. Les effets des oxydes modificateurs CaO, MgO et 
B2O3 sur différentes propriétés des verres destinés à une application SOFC ont été évalués et 
décrits dans les prochains chapitres en utilisant les différentes compositions chimiques 
retenues. Un verre A1 constitué de 36% de BaO et sans ajout de modificateurs X a également 
été conservé en tant qu’élément de comparaison de base 
  Compositions théoriques (%molaire) Paramètres 
Réf. Type BaO Al2O3 B2O3 MgO CaO SiO2 W R 
A1 BAS 36 2,6 0 0 0 61,4 20 2,5 
B2  36 2,6 10,3 0 0 51,2 45 2 
B3  36 2,6 13,3 0 0 48 60 2 
M3 BBMAS 36 2,6 10,3 5,1 0 46 50 2 
M4  36 2,6 15,4 10,3 0 35,8 50 2,5 
M5  36 2,6 10,3 15,4 0 35,8 60 2,5 
C2 BBCAS 36 2,6 10,3 0 10,3 41 70 2 
C3  36 2,6 10,3 0 15,4 35,8 70 2 
CM1 BBCMAS 36 2,6 10,3 5,1 10,3 35,8 70 2,5 
CM2  36 2,6 10,3 10,3 10,3 30,7 70 2,5 
Tableau III-10 : Compositions chimiques et paramètres de synthèses des matériaux sélectionnés après le test 
d’adhérence 
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 Les verres élaborés doivent avoir des propriétés thermomécaniques, structurales, 
microstructurales et d’inertie chimique qui sont conformes au cahier des charges des 
matériaux de scellement SOFC. La première partie de ce chapitre traite des analyses 
thermiques réalisées sur les verres afin de caractériser les propriétés intrinsèques des 
matériaux formés. Ensuite, des tests d’étanchéité et de réactivité chimique avec l’acier K41X 
ont permis de contrôler les propriétés de ces matériaux en réalisant des traitements thermiques 
similaires à des opérations de scellement et de fonctionnement de pile SOFC sous air. A 
l’issue de ces deux parties, certaines compositions chimiques de verres ont été sélectionnées 
de par leurs propriétés spécifiques adaptées à l’application SOFC. Une étude des propriétés 
structurales et thermomécaniques de ces matériaux après différents traitements thermiques a 
été effectuée. L’évolution de ces propriétés est intimement liée à la cinétique de dévitrification 
des verres qui deviennent des vitrocéramiques. La granulométrie des poudres de verre a 
également une influence sur les propriétés intrinsèques et d’usage des verres. 
I. Caractérisation des matériaux élaborés 
I.1 De la préparation des verres au contrôle de leur composition 
chimique 
 La composition chimique des verres élaborés à 1300°C (durant 3 heures) est présentée 
dans le tableau IV-1. 
 



















 MgO CaO SiO
2
 
A1 36 2,6 0 0 0 61,4 35,8 2,7 0 0 0 61,5 
B2 36 2,6 10,3 0 0 51,2 37,2 2,5 9,8 0 0 50,5 
B3 36 2,6 13,3 0 0 48 35,9 2,7 11,8 0 0 49,5 
M3 36 2,6 10,3 5,1 0 46 38,3 2,8 8,4 5,7 0 44,8 
M4 36 2,6 15,4 10,3 0 35,8 36,4 2,5 14,8 10,6 0 35,7 
M5 36 2,6 10,3 15,4 0 35,8 36 2,6 9,9 16,1 0 35,4 
C2 36 2,6 10,3 0 10,3 41 39,1 2,7 9,8 0 10,5 38 
C3 36 2,6 10,3 0 15,4 35,8 38,2 3,1 9,5 0 15,3 33,8 
CM1 36 2,6 10,3 5,1 10,3 35,8 36,9 3 9,4 5,5 10,5 34,7 
CM2 36 2,6 10,3 10,3 10,3 30,7 36,7 2,8 9,6 10,4 10,7 29,9 
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 Les écarts de composition sur les oxydes sont également supérieurs à l’erreur relative de 
2% liée à l’ICP. En fait, les masses de poudres de précurseurs utilisés pour les élaborations 
étaient faibles (quelques grammes), ce qui a accentué les incertitudes. L’élaboration des verres 
A1, B2, M4 et M5 a été bien contrôlée car les erreurs relatives sur les teneurs en oxydes sont 
inférieures à 5%. Des erreurs relatives inférieures à 10% ont été tolérées pour les faibles 
teneurs en oxydes B2O3, MgO et CaO. Seules les teneurs en B2O3 des verres M3 et B3 ont des 
valeurs légèrement supérieures à l’erreur admise. Les pourcentages en Al2O3 sont bien 
contrôlées lors des élaborations verrières, car inférieures à 0,2%mol. d’écart par rapport à la 
valeur théorique, sauf pour les verres CM1 et C3 (≤ 0,5%mol.). 
 En général, pour toutes les compositions chimiques la teneur en BaO est supérieure ou 
égale à celle prévue et la teneur en silice est souvent légèrement plus faible. Ces différences de 
composition sont liées à des pertes au cours du processus de calcination réalisé avant 
l’élaboration qui a été décrit dans le chapitre III. Une hypothèse est qu’une partie du SiO2 est 
restée « collée » en surface des nacelles à cause de la création de liaisons plus fortes avec des 
oxygènes pontants. Ces modifications n’auront pas un impact important sur les propriétés des 
verres élaborés si ce n’est une légère augmentation du CTE et une faible diminution de la Tg à 
cause de la teneur en BaO plus élevée. 
 Les teneurs en B2O3 réelles sont proches des teneurs théoriques mais toujours 
inférieures. Les faibles pertes en B2O3 pourraient être notamment dues à la volatilisation 
facilitée de ce composé à haute température lors de l’élaboration verrière. 
I.2 Taille des particules des poudres de verre 
 Un broyage des verres a été réalisé et la granulométrie des poudres a été analysée afin 
d’évaluer l’effet de la taille des grains sur les températures caractéristiques des verres. 
 Le broyage, effectué à l’aide d’un broyeur à boulets en agate, est reproductible avec 
chaque poudre. Les poudres ont subi deux différents traitements de broyage : 
- La série « α » a été broyée à 400 rpm (révolutions par minute) durant 5h. 
- La série « β » a été broyée à 400 rpm durant 5 heures puis à 420 rpm pendant 10 heures. 
 Les résultats des analyses granulométriques sont présentés sur la figure IV-1. 
 




Figure IV-1 : Distributions de la taille des particules des séries a) α et b) β 
 
 En ce qui concerne la série α (figure IV-1a), toutes les particules ont une taille  inférieure 
à 70µm. Les d50 des poudres issues de cette série sont compris entre 12,9 µm et 23,4 µm. La 
distribution est de type bimodale avec un premier pic vers 15,5-17 µm et un deuxième pic plus 
important vers 35-38 µm excepté pour la poudre de verre A1 où les pics sont légèrement 
décalés vers des tailles de grains plus élevées (21 µm et 41 µm). 
 Un traitement de broyage plus long (série β sur la figure IV-1-b) a eu pour effet une 
diminution de la taille des particules. Ainsi tous les grains ont une taille inférieure à 33 µm 
excepté M4 où quelques grains excèdent cette valeur. Les d50 des poudres issues de cette série 
sont compris entre 4,2 µm et 6,0 µm. La distribution est de type bimodale (sauf pour C2) avec 
un premier pic vers 5-7 µm et un deuxième pic compris entre 15 µm et 24 µm. 
 Les disparités de distributions en taille de grains sur un même traitement de broyage des 
verres sont dues aux différences de dureté entre matériaux. La dureté dépend de la 
composition chimique des verres. Cependant, étant donné que les compositions chimiques sont 
proches, la distribution en taille de grains est souvent similaire.  
I.3 Caractérisation thermophysique des verres issus de la série α 
I.3.1 Propriétés thermomécaniques 
 Les premières analyses thermodifférentielles (rampe de montée en température de 
15°C/min) réalisées sur les poudres de verre de la série α ont permis de déterminer uniquement 
les températures de transition vitreuse Tg des verres avec une faible précision (± 5°C).  
Néanmoins, une présélection des verres a ainsi pu être réalisée. Les données recueillies sont 
indiquées dans le tableau IV-2. 
 




Verres A1 B2 B3 C2 C3 M3 M4 M5 CM1 CM2 





















11,3 10,8 10,3 13 13,6 11,7 10,9 11,5 12,9 12,7 
Tableau IV-2 : Températures de transition vitreuse des verres et coefficient de dilatation des verres obtenus 
par ATD et dilatométrie. Comparaison avec les CTE calculés par le logiciel Sciglass à 350°C 
 
 A la température de fonctionnement d’une pile SOFC, le verre ne doit pas avoir un 
comportement trop rigide pour pouvoir absorber un choc mécanique et ne pas rompre. La Tg 
est un premier indicateur qui permet de savoir à partir de quelle température la matière ne sera 
pas figée (10
12
 Pa.s) [1]. Il est ainsi nécessaire que la Tg des verres élaborés soit inférieure à la 
température de fonctionnement SOFC la plus basse que nous avons fixée pour cette étude, soit 
700°C, pour que le verre conserve des propriétés viscoplastiques. La Tg du verre A1, contenant 
36%mol. de BaO sans ajout d’autres oxydes modificateurs, est par conséquent trop élevée. De 
même, les Tg des verres B2, B3 et M3 sont également élevées car supérieures à 645-650°C. 
Enfin, si un phénomène de dévitrification des verres se produit durant l’opération de 
scellement, la température de transition vitreuse de tous les verres augmentera également. Il 
n’est donc pas certain, à ce stade, que les 6 autres verres aient un comportement viscoplastique 
à 700°C après une opération de scellement. 
 Les coefficients d’expansion thermique (CTE) des verres sont généralement mesurés 
dans les intervalles de températures 150-600°C ou 200-550°C. Les CTE mesurés sont ainsi 
présentés dans le tableau IV-2 et comparés aux données calculées par le logiciel Sciglass avec 
la méthode Priven 2000 à 350°C. Cette méthode semi-empirique utilise les données recueillies 
sur les verres d’oxydes (plus de 100000 compositions) et permet ainsi de calculer les 
propriétés physico-chimiques de ces matériaux en fonction de leur composition et de la 
température [2].  












) des données calculées par Sciglass en ce 
qui concerne les verres A1, B2, B3, C2, CM1 et CM2. Par contre, la différence entre la mesure 





). Une hypothèse est que la dilatation des matériaux contenant une forte teneur en 
MgO est plus importante au-delà de 350°C. 
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 La figure IV-2 présente les résultats des CTE des verres mesurés entre 150°C et 600°C 
en fonction de leur Tg. L’analyse de ces deux données met en évidence que l’augmentation en 
éléments X= CaO, MgO, B2O3, dans les verres favorise la diminution de la Tg et 
l’augmentation du CTE. En effet, l’ajout de CaO et de MgO permet d’augmenter le CTE des 
verres [1]. La diminution de la teneur en silice est également favorable à la diminution des Tg 
des matériaux car il y a moins d’oxygènes pontants constituant la matrice vitreuse. Seuls les 
verres B2, B3, M3 et C2 sont inclus dans la cible déterminée par Geasee et al. [3]. Cette cible 
a été définie dans le cadre d’un fonctionnement SOFC proche de 800°C. Pour un 
fonctionnement à 700°C, il serait nécessaire d’avoir des Tg moins élevées, comprises entre 
550°C et 650°C. Si l’on tient compte de cet élément, seul le verre C2 est inclus dans la 
nouvelle cible. Les verres M4, M5, CM1 et CM2 sont également adaptés avec des CTE 
légèrement supérieurs à la cible (écart ≤ 0,8.10-6 K-1). Le verre C3 a un CTE élevé pour une 
future application SOFC mais il demeure proche du CTE de l’acier K41X (écart < 1.10-6 K-1).  
 
Figure IV-2 : CTE (150°C-600°C) = f(Tg) des verres élaborés. Comparaison avec la cible de Geasee [3] (1) 
I.3.2 Analyse des résultats issus de la microscopie chauffante  
 Une première série de mesures de températures caractéristiques par microscopie 
chauffante (HSM) des verres A1, B2, B3 et M3 a été effectuée (tableau  IV-3). En plus des 
températures caractéristiques mesurées à l’aide de la norme DIN 51730 (1998-4) par le 
logiciel de l’équipement (chapitre II), les températures de début et de fin de retrait TFS et TMS 
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ont été estimées à partir de la variation de l’aire relative des pastilles de poudre de verre, 
comme cela est montré sur la figure IV-3.  
 L’opération de scellement d’une SOFC ne doit pas excéder 900°C afin de ne pas 
endommager les matériaux constituant la cellule et notamment le collecteur de courant en 
acier qui va être oxydé fortement aux hautes températures. Si le verre ne s’est pas déformé 
suffisamment à cette température, il n’y aura pas une mouillabilité suffisante notamment sur 
acier pour réaliser l’adhérence inter-matériaux nécessaire à une bonne tenue mécanique et une 
bonne étanchéité. 
 Les verres A1, B2 et B3 ont des températures de ramollissement Ts trop élevées pour 
réaliser un scellement à 900°C. Le verre M3 a une température de ramollissement convenable, 
inférieure à 800°C. 
Verres A1 B2 B3 M3 Erreur de mesure Erreur DIN 51730 
TFS (°C) / 702 671 683 ± 5 / 
TMS (°C) 822 766 720 743 ± 5 / 
Ts (°C) 1298 1084 880 755 ± 5 ± 15 
TSP (°C) >1315 / 939 946 ± 7 ± 15 
THB (°C) >1315 1098 978 986 ± 5 ± 15 
TF (°C) >1315 >1215 1031 1044 ± 17 ± 25 
Tableau IV-3 : Mesures des températures caractéristiques des verres A1, B2, B3 et M3 par HSM 
 
Figure IV-3 : Exemple de mesure des températures de début de retrait et de fin de retrait sur une pastille de 
poudre de verre de composition chimique C2 
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Verres C2 C3 M4 M5 CM1 CM2 Erreur de mesure Erreur DIN 51730 
TFS (°C) 655 647 634 645 651 629 ± 5 / 
TMS(°C) 720 702 685 704 725 690 ± 5 / 
Ts (°C) 744 725 698 703 727 705 ± 16 ± 15 
TSP (°C) 844 893 745 / 812 / ± 40 ± 15 
THB (°C) 911 921 774 974 907 948 ± 11 ± 15 
TF (°C) 978 1000 941 1000 1002 1012 ± 20 ± 25 
Tableau IV-4 : Mesures des températures caractéristiques des verres C2, C3, M4, M5, CM1 et CM2 par HSM 
 La deuxième série de mesures concerne les verres C2, C3, M4, M5, CM1 et CM2 
(tableau IV-4). Pour toutes les compositions chimiques, le retrait des pastilles est maximum 
autour de 700°C juste avant le ramollissement des verres. 
 Les incertitudes relatives des mesures, effectuées sur trois échantillons de chaque 
formulation, sont en bon accord avec la norme DIN 51730 en ce qui concerne la température 
de ramollissement TS, la température de demi-sphère THB et la température d’écoulement TF. 
Par contre, les incertitudes de mesures sur la température de sphère TSP sont plus élevées. Cela 
est dû en partie aux phénomènes de dévitrification qui se produisent à l’approche de cette 
température qui n’a pas pu être mesurée par le logiciel sur certains échantillons. Les cristaux 
formés ont des températures de fusion différentes et cela va influer sur les mesures de la TF. 
Par conséquent, les deux données les plus fiables, afin de vérifier qu’un scellement pourra être 
réalisé à une température inférieure à 900°C, sont  les valeurs de TS et THB.  
  
Figure IV-4 : Hauteur relative des pastilles de poudre de verres analysées par HSM 
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 Les températures de début et de fin de retrait ainsi que la température de déformation du 
verre M3 sont légèrement plus élevées (tableau IV-3) que les matériaux de la deuxième série 
(tableau IV-4), ce qui suppose un comportement différent lors de l’opération de scellement 
que nous souhaitons réaliser à une température unique avec tous les verres. Par conséquent ce 
verre n’a pas été utilisé dans la suite de ces travaux. 
 Le frittage et le ramollissement des verres sont facilités par l’ajout de MgO et de B2O3 
car les verres M4, M5 et CM2 ont les valeurs de TFS, TMS et TS les plus faibles. La diminution 
des Tg, TS et de la viscosité d’un borosilicate avec l’augmentation du rapport B2O3/SiO2 a en 
effet déjà été démontrée [4]. Deux causes sont liées à ces phénomènes : 
- Des unités structurales BO3 et BO4 sont présentes dans les verres. L’augmentation de la 
teneur en B2O3 diminue la probabilité de la coordination d’une unité BO4 avec un 
atome de silicium voisin, ce qui va rendre la structure finale moins rigide. 
- Lorsque ce rapport augmente, le nombre d’oxygène non-pontants dans le matériau 
augmente, ce qui réduit la connectivité du réseau vitreux. 
  En ce qui concerne les matériaux contenant du MgO, Mg
2+
 a un rayon ionique plus petit 
que Ca
2+ 
(0,066 nm contre 0,099 nm [5]), ce qui facilite le mélange des phases lors du frittage.   
 Les températures de demi-sphère mesurées peuvent être classées par ordre croissant en 
fonction de la température : M4<CM1<C2<C3<CM2<M5. Ainsi, M4 a la THB la plus faible à 
cause de la forte teneur en B2O3 qui permet de diminuer la viscosité du matériau. CM1, C2 et 
C3 ont des THB proches. Par conséquent, l’augmentation de la teneur en calcium entre C2 et 
C3 ou la substitution de 5%CaO par 5%MgO entre C3 et CM1 n’a pas eu un effet important 
sur la viscosité des matériaux. Ceux-ci ont un comportement similaire lors de la montée en 
température du microscope chauffant à 10°C/min. En effet, les hauteurs et les aires des 
pastilles de poudre de verre évoluent de façon similaire (hauteurs relatives en figure IV-3). 
Une montée en température moins rapide aurait permis de mieux discriminer les effets des 
oxydes modificateurs dans ces compositions spécifiques. Les verres CM2 et M5, contenant 
plus de MgO, ont des THB beaucoup plus élevées (respectivement 948°C et 974°C). 
 Pour les 6 verres de la deuxième série de mesures, un palier dans la diminution des 
hauteurs et aires analysées par HSM a été constaté. Ce palier débute dans une zone de 
température située entre 690°C et 740°C. Le prolongement de ce palier avec l’augmentation 
constante de la température est différent pour les verres concernés. En classant les 6 verres par 
rapport à cette longueur de palier, nous obtenons : M4<CM1<C2<C3<CM2<M5, soit le même 
ordre de classement que pour les THB. La première partie du palier de dévitrification commune 
à tous les verres a été attribuée à la cristallisation des silicates de baryum. En effet, ces 
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cristaux, et notamment BaSiO3 (259 kJ.mol
-1) ont une énergie d’activation faible [6]. Le 
prolongement du palier pour les verres CM2 et M5 vers les hautes températures est attribué à 
la formation de nouveaux cristaux ayant une barrière d’énergie plus élevée. Or, ces 2 verres 
ont une teneur en MgO importante. Les silicates de magnésium tel MgSiO3 ont des énergies 
d’activation plus élevées (420 kJ.mol
-1
 [6]), ce qui est en bon accord avec le prolongement du 
palier. La formation de cristaux provoque une stabilisation de la forme des échantillons de 
poudres de verre par la formation de nouvelles liaisons atomiques plus fortes (systèmes plus 
ordonnés) jusqu’à ce qu’une nouvelle barrière d’énergie à plus haute température soit franchie 
et que le matériau ait un comportement plus viscoélastique. Les autres verres subiraient 
également le phénomène de dévitrification mais de manière moins importante. Les verres étant 
considérés comme homogènes, cela est lié à la cinétique de cristallisation induite par la 
formulation des verres.  
 La viscosité idéale d’un verre pour un scellement dépend de différents facteurs dont la 
mouillabilité sur les substrats à sceller et la dévitrification du matériau à haute température. 




Pa.s a été déterminée comme optimale pour réaliser des 
scellements avec des verres pâteux (sans dévitrification) en vue d’applications SOFC [7]. 
 La viscosité des verres et les températures caractéristiques définies par la microscopie 
chauffante peuvent être reliées. Notamment, l’étude la plus récente de Pascual et al. [8] sur ce 
sujet a permis de définir des viscosités avec une grande précision (tableau IV-5). 
Malheureusement, il n’est pas possible de lier la viscosité des matériaux et les températures 
caractéristiques dès qu’un phénomène de dévitrification important se produit. Cependant, une 
correspondance entre les viscosités mesurées par Pascual avec les températures de début de 
frittage, de fin de frittage et de ramollissement peut être établie. Nous avons donc conclu que, 
dans notre cas, la viscosité des verres au palier de dévitrification observé est de ~10
5 
Pa.s. 
Cette donnée sera utile pour déterminer les températures des opérations de scellement. 
Températures caractéristiques 
mesurées par HSM 
Viscosités  
Log η ± σ (Pa.s) [8]   
Début de frittage TFS 8,1 ± 0,1 
Fin de frittage TMS 6,8 ± 0,1 
Ramollissement TS 5,3 ± 0,1 
Sphère TSP 4,4 ± 0,1 
Demi-sphère THB 3,1 ± 0,1 
Ecoulement TF 2,4 ± 0,1 
Tableau IV-5 : Viscosités correspondantes aux différentes températures caractéristiques mesurées par HSM 
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I.3.3 Discussion sur les propriétés des verres de la série α  
 Analyses complémentaires et lien avec la microscopie chauffante 
 Les verres A1, B2, B3 et M3 ont des températures caractéristiques trop élevées pour 
réaliser un scellement à 850-900°C. Les propriétés thermomécaniques et rhéologiques des 6 
autres verres sont appropriées pour cette application. Des analyses thermodifférentielles 
complémentaires ont été réalisées sur ces verres avec une rampe de montée en température de 
10°C/min à l’aide d’un équipement Netzsch STA 409 C/CD (au GHI d’Aachen) de sorte à 
pouvoir comprendre le phénomène de dévitrification. Les résultats de ces analyses sont 
présentés sur la figures IV-5 et le tableau IV-6. 
 
Figure IV-5 : Courbes obtenues par ATD des 6 verres sélectionnés 
 
 Le profil des courbes ATD obtenues est quasi-similaire pour les 6 verres. Le domaine de 
températures qui nous intéresse est situé entre 600°C et 1000°C. Deux pics de cristallisation 
TC1 et TC2 ont été identifiés dans plusieurs formulations. Le deuxième pic TC2 a une faible 
amplitude et est inférieur à 920°C. Cette température caractéristique est supérieure à celle 
recherchée pour l’opération de scellement (900°C au maximum). Elle n’a donc pas fait l’objet 
d’une investigation approfondie. 
 La première cristallisation des 6 verres débute (à TX  qui est la température de début de 
cristallisation) autour de 705°C ± 20°C et atteint son maximum (à TC1) vers 785°C ± 20°C. 
Ces données sont en bon accord avec les résultats de la microscopie chauffante où nous avons 
suggéré que la dévitrification des verres commençait vers 690-740°C. 
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Verres C2 C3 M4 M5 CM1 CM2 
Tg (°C±2°C) 633 615 610 608 618 596 
TX (°C±2°C) 710 722 685 710 708 706 
TC1 (°C±2°C) 803 783 769 784 801 793 
TC2 (°C±2°C) 944 920 / 984 922 950 
TX-Tg 77 107 75 102 90 110 
Kh’ 0,298 0,385 0,293 0,352 0,306 0,359 
Sc = (TX-TMS) -10 20 0 6 -17 17 
Tableau IV-6 : Données issues des ATD des 6 verres sélectionnés 
 Densification et cristallisation 
 Les températures de début de cristallisation TX de C2 et CM1 sont légèrement 
inférieures aux températures de retrait maximum des pastilles TMS mesurées par HSM. Cela 
signifie, selon le critère de stabilité Sc établi par Lara et al. [9], que la cristallisation des 
massifs peut commencer avant que les pastilles de poudre de verre n’aient atteint leur 
densification maximale. Cependant, ce critère dépend aussi des traitements thermiques ainsi 
que de la précision des équipements utilisés. Or, lors du scellement d’une cellule SOFC, la 
rampe de montée en température est encore plus faible (de 1 à 3°C/min) que celles utilisées 
pour les mesures. La valeur du paramètre Sc est donc surestimée. Par conséquent, compte tenu 
des faibles valeurs de Sc obtenues et de ces derniers éléments, nous avons considéré que le 
frittage et la cristallisation des 6 verres étudiés étaient des phénomènes indépendants. Cela 
limite donc les problèmes de porosité résiduelle. 
 
 Stabilité vis-à-vis de la dévitrification 
 Plusieurs critères permettent de classer les verres selon leur stabilité vis-à vis de la 
dévitrification. Ainsi, un verre ayant une différence TX - Tg élevée a un domaine de stabilité 
plus important vis-à-vis du phénomène de cristallisation. En considérant ce paramètre, les 
verres C3, M5 et CM2 sont les plus stables. Un autre paramètre Kh a été défini par Hrubÿ et 
utilisé par Lara et al. [9] : 
 
 où TX est la température de début de cristallisation, Tg est la température de transition 
vitreuse et TM et la température de fusion (melting). Un verre ayant un Kh plus élevé est ainsi 
plus stable vis-à-vis de la dévitrification à haute température. Nous n’avons pas mesuré par 
Chapitre IV - Caractérisation des propriétés intrinsèques et d’usage des verres élaborés 
126 
 
ATD les températures de fusion TM des verres élaborés. Cependant, nous avons estimé la 
température d’écoulement TF par HSM. La viscosité correspondant à la température 
d’écoulement (η=103,4 ± 0,1 poises [8]) par HSM est proche de la viscosité associée à la 
température de fusion TM (η=10
2 
poises). Par analogie avec le paramètre de Hrubÿ, nous avons 
établi un nouveau paramètre Kh’ selon la relation : 
 
 En considérant ce paramètre Kh’, les mêmes verres C3, M5 et CM2 sont plus stables 
vis-à-vis de la dévitrification. 
 
 Conclusion sur les propriétés des 6 verres issus de la série α à haute température 
 Les 6 verres de la série α élaborés par voie sol-gel ont des formulations différentes, ce 
qui leur confère des propriétés différentes vis-à-vis de la dévitrification ou de leur viscosité en 
fonction de la température. Les verres C3, M5 et CM2 sont légèrement plus stables par rapport 
au phénomène de dévitrification d’après plusieurs paramètres calculés (TX-Tg, Kh’). Par 
contre, le phénomène de dévitrification amorcé dans ces mêmes verres (au-dessus de la TX) est 
plus prononcé que dans les autres matériaux élaborés (figure IV-4 et IV-5). Les morphologies 
des pastilles de poudre de verre et par conséquent les viscosités de ces verres sont ainsi 
« figées » jusqu’à des températures plus élevées. L’inconvénient est que l’opération de 
scellement devrait être effectuée à une plus haute température que pour les trois autres 
matériaux si l’angle de mouillage des verres sur acier et YSZ n’est pas suffisant. 
 Des verres destinés à des scellements rigides ont été obtenus et les températures 
caractéristiques des matériaux vitrocéramiques ont donc augmenté. Par conséquent, si une 
utilisation de ces verres en mode de fonctionnement SOFC à 700°C est possible, il n’y aura 
certainement pas une plasticité suffisante des verres à cette température. Une utilisation à 
800°C permettra de conserver un comportement plus visqueux des phases amorphes 
résiduelles, ce qui est plus adapté pour tolérer les contraintes thermomécaniques vis-à-vis des 
autres matériaux de cellules SOFC. 
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I.4 Caractérisation thermophysique des verres issus de la série β 
et comparaisons avec la série α 
 Des poudres de verres de formulations C2 et CM1, issues de la série α, ont été rebroyées 
afin d’obtenir des grains plus fins. Les nouvelles poudres ont été désignées « série β ». Une 
analyse des propriétés thermophysiques des verres issus de la série β a été réalisée afin 
d’observer l’influence de la taille des particules. 
I.4.1 Analyses thermiques de poudres de verre de la série β 
 Les mesures effectuées par ATD (tableau IV-7) montrent que la température de 
transition vitreuse Tg des verres C2 et CM1 de la série β évoluent peu par rapport à ceux de la 
série α. Par contre, les températures de début de cristallisation TX et de cristallisation 
maximale TC1 diminuent de quelques degrés à quelques dizaines de degrés. Les poudres plus 
fines ont une surface spécifique plus grande, ce qui les rend plus réactives et permet de 
diminuer les températures caractéristiques. Ce phénomène ne concerne pas la température de 
transition vitreuse qui dépend de la composition des verres. 
Verres C2α C2β<33µm CM1α CM1β<33µm 
Tg (°C±2°C) 633 633 618 624 
TX (°C±2°C) 710 700 708 690 
TC1 (°C±2°C) 803 775 801 793 
Tableau IV-7 : Données issues des ATD effectuées sur les verres C2 et CM1 avec différentes tailles de 
particules 
I.4.2 Analyse des résultats issus de la microscopie chauffante  
 Les résultats de la microscopie chauffante sont présentés dans le tableau IV-8. Toutes les 
températures caractéristiques diminuent de 18°C à 70°C lorsque la taille des particules des 
poudres de verres diminue. Les causes de cette diminution en ce qui concerne le début et la fin 
de frittage sont directement liées à la surface spécifique plus grande des particules qui va 
faciliter la densification. Le paramètre Sc des verres augmente en utilisant les poudres de la 
série β, ce qui permet une meilleure densification du matériau avant la dévitrification.  
 Par contre, la diminution des autres températures caractéristiques peut dépendre d’autres 
facteurs : cinétique de nucléation ou de croissance des cristaux, cristallisation en surface ou 
dans les massifs… Cela n’a pas été observé dans des verres élaborés par voie solide où 
l’influence de la taille de grains a été étudiée [7,8]. Dans ces cas, des grains plus petits 
permettent de diminuer seulement les températures de début et de fin de retrait, donc vont 
améliorer la phase de frittage mais ils ne vont pas influencer la viscosité des verres à plus 
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haute température. Par conséquent, ce nouvel effet que nous avons constaté peut-être lié à la 
méthode d’élaboration par voie sol-gel que nous avons utilisée. 
 Les Kh’ des 2 verres diminuent également. Par conséquent, les verres sont moins stables 
vis-à-vis de la dévitrification. Cependant, des températures de cristallisation et de demi-sphère 
moins élevées avec les poudres de la série β permettent d’envisager des scellements à de plus 
basses températures. 





TFS (°C) 655 637 651 629 ± 5 / 
TMS (°C) 720 687 725 679 ± 5 / 
TS (°C) 744 722 727 702 ± 14 ± 15 
TSP (°C) 844 795 812 776 ± 17 ± 15 
THB (°C) 911 871 907 884 ± 5 ± 15 
TF (°C) 978 966 1002 932 ± 17 ± 25 
Kh’ 0,326 0,237 0,327 0,273 / / 
Sc -10 13 -17 11 / / 
Tableau IV-8 : Données issues des tests de microscopie chauffante effectués sur les verres C2 et CM1 avec 
différentes tailles de particules et erreurs liées aux mesures 
I.5 Sélection des verres adaptés et influence de la taille de grains 
 Les mesures des propriétés des verres sur la série α ont mis en évidence que les 
compositions chimiques C2, C3, CM1, CM2, M4 et M5 étaient adaptées pour réaliser des tests 
de scellement de cellules SOFC. Par conséquent, ces 6 formulations ont été retenues pour la 
suite des travaux recensés dans ce mémoire. 
 La diminution de la taille des particules permet d’abaisser les températures 
caractéristiques et de diminuer la viscosité des verres. Des grains plus fins permettent 
notamment de faciliter le frittage des poudres de verre et de diminuer éventuellement la 
température de l’opération de scellement. Cependant, la diminution de la taille des grains 
améliore le processus de cristallisation (ou dévitrification) des verres. Ainsi, les cinétiques de 
cristallisation vont provoquer de plus fortes nucléations et croissances des cristaux. Enfin, la 
réactivité chimique des poudres de verre peut également être plus importante au contact 
d’autres matériaux (acier ou YSZ). Les séries α et β ont finalement été conservées pour 
réaliser ultérieurement des tests plus directement liés à l’application SOFC. 
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II. Propriétés requises vis-à-vis de l’application  verre 
de scellement SOFC 
 La première propriété à contrôler dans le cahier des charges des verres de scellement 
destinés à une application SOFC est l’étanchéité entre les compartiments anodiques et 
cathodiques. Le verre est en contact direct avec l’acier K41X et l’électrolyte 8YSZ. De 
nombreux problèmes de réactivités chimiques entre les verres contenant du BaO et les 
collecteurs de courant ont déjà été décrits [8]. Nous avons déjà montré la possible formation 
de BaCrO4 à l’interface verre-acier avec des silicates contenant peu ou pas de bore dans le 
chapitre III. Par conséquent, avant de réaliser des scellements sur des cellules complètes, il a 
été nécessaire de vérifier si des interactions chimiques entre les verres sélectionnés et l’acier 
K41X pouvaient se produire. Des assemblages sous forme de sandwichs acier-verre-acier ont 
été élaborés à cette fin. L’étanchéité à l’hélium de ces sandwichs a également été contrôlée. La 
préparation des assemblages et le test d’étanchéité sont explicités dans le chapitre V. 
 L’influence de la taille des particules sur les résultats obtenus lors de ces tests a été 
vérifiée en utilisant des poudres de verres des séries α et β. 
II.1 Choix des traitements thermiques de scellement et de 
vieillissement sur 100h 
 L’opération de scellement s’effectue généralement à 850-900°C. La viscosité d’un verre 
idéale pour cette opération est inférieure à 10
5,5
 Pa.s et doit être supérieure à la température 
d’écoulement du verre (102,4 Pa.s selon Pascual et al. [8]). Flugel et al. utilisent comme critère 
de scellement une viscosité de 10
5
 Pa.s [10]. Afin de pouvoir comparer les 6 verres 
sélectionnés, nous avons déterminé une température de scellement commune. Les données 
obtenues par HSM et ATD, qui ont été nécessaires à la résolution de ce problème sont 
représentées sur la figure IV-6 en fonction de chaque formulation.  
 La température idéale de scellement doit être nécessairement supérieure aux TS des 
verres où la viscosité est proche de 10
5,3 
Pa.s (tableau IV-5). Il est également nécessaire que les 
verres soient suffisamment dévitrifiés pour assurer une bonne tenue mécanique au scellement. 
Par conséquent la température de cristallisation maximale des verres doit être atteinte. Geasee 
et al. ont montré que la température de scellement idéale devait être entre 40°C et 80°C au-
dessus de la TSP avec une rampe de montée en température de 2°C/minute [3]. Cependant, 
dans le cadre de cette étude, les valeurs de TSP des verres n’ont pu être mesurées avec 
suffisamment de précision. En prenant en compte toutes ces considérations, nous avons utilisé 
la figure IV-4 afin de déterminer la température de scellement et étudié la zone de 
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températures [TC1-THB].  La fin du palier de dévitrification, qui a été assimilé à une viscosité 
de 10
5
 Pa.s, est situé vers 870-880°C pour les verres C2, C3 et CM1. A partir de cette 
température, la hauteur relative (et donc la viscosité) des pastilles de verre chute brutalement. 
Une température de scellement TJ1 (joining température) à été fixée à 880°C (30°C à 40°C en 
dessous de la THB) pour les futures mises en forme avec ces verres. Cette température a 
également été utilisée pour sceller les assemblages avec les verres CM2 et M5 (différences de 
68°C et 94°C avec la THB). Par contre, la THB du verre M4 étant beaucoup plus basse et proche 
de la température de cristallisation TC1 du verre concerné, une deuxième température de 
scellement TJ2 a été déterminée à 780°C pour les futurs assemblages avec cette formulation. 
 
Figure IV-6 : Températures caractéristiques des verres utilisées pour déterminer les traitements thermiques de 
scellement TJ1 et TJ2 
 
 Les opérations de vieillissement des assemblages ont été réalisées à des températures de 
fonctionnement des piles SOFC sur une durée de 100 heures. Un des objectifs a été 
d’identifier les problèmes de réactivités chimiques issues des interactions verres-acier à haute 
température sous air. Par conséquent, afin d’amplifier les phénomènes de diffusion une 
température de fonctionnement de 800°C a été utilisée pour les 5 verres ayant la température 
de scellement TJ1 la plus élevée. Les assemblages scellés avec le verre M4 ont subi un 
traitement thermique à une température moins élevée de 700°C car la tenue mécanique de 
l’assemblage n’aurait pu être assurée à 800°C à cause d’une viscosité du verre trop faible (la 
hauteur relative de la pastille de poudre de verre M4 chute en figure IV-4 à cette température). 
Les traitements thermiques utilisés pour les 6 verres sont représentés sur la figure IV-7. Les 
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rampes de montée et de descente en température sont de 2°C/minute afin d’éviter que les 
contraintes thermomécaniques entre les constituants des assemblages soient trop importantes 
et ne dégradent pas les scellements. Un palier à 350°C de 30 minutes a été nécessaire afin 
d’éliminer le liant organique inclus dans la pâte de verre avant les étapes de scellement. 
 
 
Figure IV-7 : Traitements thermiques utilisés pour les opérations de scellement et les tests de vieillissement des 
assemblages acier-verre-acier avec a) et c) le verre M4, b) et d) les verres M5, CM1, CM2, C2 et C3 
II.2 Tests avec les poudres de verre issues de la série α  
II.2.1 Mesures d’étanchéité à l’hélium d’assemblages acier-verre-
acier 
L’étanchéité des échantillons a été évaluée à la fin de chaque opération (à température 
ambiante) à l’aide de l’équipement décrit dans le chapitre II. Les taux de fuites mesurés sur les 
échantillons scellés avec les pâtes de verre C2, C3, M4, CM1 et CM2  (2 sandwichs de chaque 
formulation) ont été très faibles après scellement et également après un vieillissement de 100 
heures à 800°C (700°C pour l’assemblage avec M4). Les taux de fuites mesurés ont été ainsi 
inférieurs à la valeur définie pour l’application, c'est-à-dire 10-7 mbar.l.s-1 (tableau IV-9). Le 
dépôt de la pâte de verre M5 s’est avéré plus difficile lors de la préparation des assemblages 
car la viscosité du mélange liant organique/poudre de verre (15/85) n’a pu être contrôlée à 
cause de l’agglomération des particules. Des assemblages ont néanmoins pu être réalisés. Il en 
a résulté que le verre M5 a une mauvaise adhérence au métal avec la présence de bulles d’air 
visibles à l’œil nu dans le matériau après scellement (figure IV-12). Plusieurs facteurs peuvent 
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être à la source de cette mauvaise adhérence : mauvaise homogénéité de la pâte de verre, 
viscosité du verre ou phénomènes de dévitrification inadaptés aux conditions de scellement 
(presque 100°C sous la THB de M5), mauvaise dégradation du liant ou présence d’autres 
composés carbonés dans la poudre de verre (qui ont causé la présence de bulles en surface de 
la pâte de verre)… 
Tests d'étanchéité à l'hélium (mbar.l.s-1) – Série α 
Verres utilisés C2 C3 M5 CM1 CM2 
b) Scellement 880°C-10h 1.10-9 1.10-8 > 1 1.10-9 1.10-8 
d) Vieillissement 800°C-
100h 
4.10-8 1.10-8 / 2.10-8 1.10-8 
Verre utilisé M4 
a) Scellement 780°C-10h 1.10-8 
c) Vieillissement 700°C-100h 1.10-8 
Tableau IV- 9 : Résultats des tests d’étanchéité à l’hélium sur les sandwichs acier-verre-acier scellés avec les 
poudres de la série α 
 
Une étude de la microstructure a été nécessaire afin d’observer et de comprendre les 
mécanismes de dégradation sous air des joints formés.  
II.2.2 Réactivités chimiques vis-à-vis de l’acier 
 Les micrographies obtenues ont confirmé la très bonne adhésion entre l’acier et les 6 
verres utilisés post-scellement (figure IV-8) et post-vieillissement (figure IV-9). Le 
phénomène de dévitrification a eu lieu au sein de tous les verres (mieux visible sur les images 
en contraste chimique). Par contre, des pores de plus de 100 µm de diamètre ont été observés 
dans le verre M5 post-scellement, ce qui explique la mauvaise étanchéité obtenue avec ce 
matériau. Il est possible que la dévitrification du matériau ait débuté avant la fin de la 
densification de celui-ci, ce qui a figé les pores résiduels. Le Sc mesuré sur la poudre de verre 
est positif dans le cas d’une rampe de montée en température de 10°C/minute (tableau IV-8), 
ce qui laisse supposer que les phénomènes sont indépendants dans ces conditions. Cependant, 
avec une rampe de montée en température inférieure pour les assemblages (2°C/minute), les 
températures de cristallisation et de densification maximale diminuent et il est possible que la 





















Figure IV-8 : Micrographies des interfaces verre-acier (vues en coupe) après scellement (les images de C3 et 
M4 ont été obtenues à partir des électrons secondaires. Les autres images ont été réalisées en mode électrons 
rétrodiffusés.) 
 
Sur les micrographies obtenues post-scellement ou post-vieillissement, aucune nouvelle 
interphase n’a été formée aux interfaces verre-acier. La phase noire observée à l’interface de 
C2 et de l’acier après scellement est de la résine issue de la préparation des échantillons pour 
les analyses microscopiques (figure IV-8). D’après des analyses EDX ponctuelles, aucune 
diffusion atomique n’a été constatée post-vieillissement sous air, ce qui atteste d’une bonne 
inertie chimique des matériaux vitrocéramiques. Après 100 heures à 700°C, de petits cristaux 
en forme d’aiguilles, attribués à un silicate de magnésium MgSiO3, se sont également formés 
en quantité importante, proches de l’interface M4-acier (figure IV-9). Ces cristaux ont un CTE 





 La dévitrification s’est produite au sein de tous les verres avec des particularités 
différentes (propagations, progressions, orientations des cristaux). Il est à noter que la 
progression de cette dévitrification est plus rapide dans les verres qui ont des teneurs plus 
élevées en CaO et MgO (plus de cristaux dans C3, CM2 et M5). Ces aspects ont été évalués 
après un vieillissement plus long dans le chapitre suivant. 
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C2 C3 CM1 
CM2 M4 M4 
Figure IV-9 : Micrographies en électrons rétrodiffusés des interfaces verre-acier (vues en coupe) après 
vieillissement de 100 heures à 800°C sous air (excepté pour M4 à 700°C) 
 
Les photographies des assemblages après fractures sont présentées sur la figure IV-10. 
La rupture n’intervient pas au sein du verre mais au niveau de l’interface métal-verre (zones de 
métal nues) même après un vieillissement de 100 heures. Ceci atteste de la bonne tenue 
mécanique au niveau du volume des vitrocéramiques élaborées. Les verres utilisés ont des 
viscosités convenables pour une application verre de scellement SOFC étant donné qu’il n’y a 
pas eu d’écoulement de matériaux en dehors des assemblages lors des traitements thermiques.  
 Par contre, une coloration jaune-verte est présente en surface du verre M5. Celle-ci peut 
indiquer la présence d’une nouvelle phase qui a été assimilée à du BaCrO4. Cette phase est 
particulièrement néfaste pour la tenue mécanique des assemblages (chapitre I). Par 
conséquent, ce matériau n’a pas fait l’objet d’un vieillissement prolongé car il n’est pas 
compatible pour un scellement SOFC. Des « zones grises-vertes » plus foncées apparaissent 
également aux points de triple contacts verre-acier-air notamment sur les assemblages scellés 
par les verres C2, C3, CM1 et CM2. Des tests de vieillissement sur des durées plus importante 
ont été réalisés afin d’observer une éventuelle propagation de ce phénomène (chapitre V). 




Figure IV-10 : Photographies des faciès de rupture de certains sandwichs acier-verre-acier après des 
traitements thermiques a) de scellement, b) de vieillissement sur 100h 
 
Néanmoins, à l’issue de ces premiers tests, tous les verres issus des poudres de la série α 
excepté M5 sont adaptés en termes de propriétés thermomécaniques, de réactivité chimique 
vis-à-vis de l’acier, d’étanchéité et d’adhérence en vue d’une future application SOFC. 
II.3 Tests des verres issus des poudres de la série β 
 Nous avons vérifié qu’une plus faible granulométrie permettait de réduire les 
températures caractéristiques des verres, ce qui constitue un atout pour diminuer la 
température de scellement. L’objectif de ces tests est de vérifier l’influence de la 
granulométrie des poudres de verre sur la réactivité chimique entre les verres et l’acier. 
II.3.1 Mesures d’étanchéité à l’hélium d’assemblages acier-verre-
acier 
 Les poudres de verres CM1 et C2 issues de la série β ont été utilisées pour réaliser des 
assemblages acier-verre-acier. Les taux de fuites mesurés sur l’assemblage scellé par le verre 





(tableau IV-10). Par contre, les scellements réalisés avec le verre C2 ne sont pas suffisamment 
étanches. De plus, l’étanchéité des assemblages est encore plus dégradée après un traitement 
thermique de 100h à 800°C. Etant donné que les températures caractéristiques des verres 
diminuent avec la taille des grains, il est possible que la viscosité des verres ait diminuée. Les 
cinétiques de cristallisation et les réactivités chimiques avec l’acier ont également été 
modifiées. La combinaison de ces facteurs peut expliquer pourquoi les propriétés d’étanchéités 
ont été dégradées ou non avec les poudres de verre issues de la série β. 




Tests d'étanchéité à l'hélium (mbar.l.s-1) - Série β 
Verres utilisés CM1 C2 
Scellement 880°C-10h 1.10-9 5.10-5 
Vieillissement 800°C-100h 1.10-9 3.10-2 
Tableau IV-10 : Résultats des tests d’étanchéité à l’hélium sur les sandwichs acier-verre-acier scellés avec les 
verres issus des poudres de la série β 
 
Une étude de la microstructure a été réalisée, en complément, afin d’expliquer les 
éventuels mécanismes de dégradation sous air des joints formés avec les poudres de verre 
issues de cette série. 
II.3.2 Réactivités chimiques vis-à-vis de l’acier et de l’électrolyte YSZ 
 Les micrographies des assemblages scellés avec C2 et CM1 ont montré que les verres 
adhèrent à l’acier K41X après les différents traitements thermiques (figure IV-11).  
 Cependant, des pores de plus de 100 µm de diamètre ont été observés dans le verre C2 
après les opérations, ce qui explique la mauvaise étanchéité obtenue. Ces pores sont présents 
au sein du verre et également à l’interface verre-acier. Il n’y a pas eu de formations de 
nouvelles phases à cette interface. Par conséquent, ces pores sont dus aux propriétés 
intrinsèques du verre. Ce résultat n’était pas attendu, car pour le verre C2 issu de la poudre β, 
la densification et le début de la dévitrification sont mieux séparés que pour le verre issu C2 de 
la poudre α (le paramètre Sc sur le verre C2 est plus grand). Une diminution de la viscosité du 
verre C2 (baisse des températures caractéristiques sur les poudres de verre issues de la série β) 
aurait pu provoquer un affaissement du verre sous l’effet de la charge sur les assemblages. 
Néanmoins, l’épaisseur du joint est conséquente (environ 600-650 µm) et le verre ne s’est pas 
plus étalé sur l’acier que lors du scellement avec la poudre C2-α. Une hypothèse est que la 
plus grande surface spécifique des poudres permet de diminuer considérablement la 
température de début de cristallisation de ce matériau. D’un point de vue mécanique, les 
nombreux cristaux formés ont assuré un maintien du verre au détriment de la fermeture des 
pores lors des traitements thermiques. La TX du verre a également pu être surestimée. 
 Seulement quelques pores de diamètre inférieur à 10 µm sont présents au sein du joint 
CM1-β, ce qui explique que les assemblages scellés avec ce verre sont suffisamment étanches. 
Il n’y a pas de diffusion atomique entre le verre CM1-β et l’acier provoquant la formation de 
nouvelles phases après l’opération de scellement. Une couche de chromine (Cr2O3) analysée 
par EDX a néanmoins été observée à l’interface verre-acier après l’opération de vieillissement. 
Cette couche atteint 2-3 µm au centre du joint et 5-7 µm sur les côtés exposés à l’air. 
L’oxydation est peut-être due à une mauvaise préparation de la surface de l’acier. 















Figure IV-11 : Micrographies en électrons rétrodiffusés des interfaces verre-acier (vue en coupe) après 
scellement (à gauche et au milieu) et après un test de vieillissement de 100h- 800°C (à droite) sous air pour des 
assemblages avec les verres C2 et CM1 issus de la série β 
 
II.4 Mesures de résistivités électriques à haute température  
 Des sandwichs acier - verre (série β) - acier ont également été préparés afin de pouvoir 
mesurer la résistivité électrique des verres à haute température à l’aide d’un appareil de 
mesures d’impédance (chapitre II). Les courbes d’impédance obtenues sont des demi-cercles 
qui ne sont pas centrés sur l’axe Z’ (figure IV-12). Nous avons donc utilisé l’élément CPE 
comme cela a été décrit dans le chapitre II afin de calculer les résistances réelles des 
assemblages lors des mesures. Les mesures ont été réalisées à 700°C, excepté pour 
l’assemblage avec M4 où la température a été abaissée à 670°C car le verre ne permettait pas 
l’obtention d’une bonne tenue mécanique à cause de la pression exercée par l’appareil de 
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mesure. La perturbation envoyée sur les assemblages est un courant sinusoïdal d’amplitude 
400mA et la gamme de fréquences s’étend de 100 Hz à 1.107 Hz. La gamme [1.104-1.107] Hz 
a été utilisée pour les calculs de résistance avec le logiciel Zview. 
 La résistance de l’acier K41X a été négligée devant celle des verres (facteur 1/10000). 
Les calculs de résistances, les dimensions des assemblages et les résistivités électriques 
déduites des verres issus de la série β sont présentés dans le tableau IV-11. Toutes les valeurs 
de résistivité électrique des verres sont supérieures à la valeur critique de 10
4
 Ohm.cm requise 
pour une application comme verre de scellement SOFC [1]. Par conséquent, 4 verres après un 
traitement thermique de scellement ont des propriétés isolantes adéquates à 700°C. M4 a été 
stable mécaniquement dès 670°C (stabilisé sur 1 heure) où les propriétés requises en termes 
d’isolation électrique sont également atteintes et même supérieures à celles des autres 
matériaux compte tenu de l’abaissement de la température. 
 
Figure IV-12 : Mesures d’impédance réalisées sur des assemblages acier-verre-acier à 700°C (670°C pour 
l’assemblage avec M4) 
 















C2 0,79 0,19 3,7.105 9,5.105 5.104 
C3 0,79 0,19 2,7.105 7.105 5.104 
CM1 0,75 0,21 2,9.105 6,1.105 5.104 
CM2 0,75 0,22 1,7.105 3,4.105 5.104 
M4 0,97 0,06 2,5.105 3,1.106 1.105 
M5 0,70 0,24 6,0.105 9,6.105 5.104 
Tableau IV-11 : Dimensions moyennes des verres dans les assemblages acier -verre-acier et résultats des 
mesures électriques 
 
 Conclusion sur les premiers tests électriques et d’étanchéité 
 Les premiers tests d’étanchéité réalisés avec les poudres des séries α et β permettent 
d’obtenir un ou plusieurs scellements étanches avec les formulations de verres sélectionnées. 
Des températures caractéristiques moins élevées ont été acquises sur les verres issus de la série 
β. Cela peut permettre de réaliser des scellements à des températures moins élevées. Les 
problèmes d’étanchéité avec le verre C2 issu de la série β peuvent être liés à diverses causes : 
mauvaise préparation des assemblages, cinétique de cristallisation exacerbée, impuretés dans 
la poudre… Cependant, il semble que le phénomène de dévitrification et la mesure de la TX 
ont été mal estimés. Des petites particules de verre peuvent ainsi améliorer le processus de 
cristallisation à cause d’une surface spécifique plus importante au détriment de la densification 
du matériau. 
 Par contre, l’étanchéité d’un assemblage avec la poudre de verre M5 de la série α n’a pu 
être réalisée notamment à cause de problèmes de mise en forme et/ou au phénomène de 
dévitrification qui débute avant la fin du processus de densification du matériau. De plus, la 
formation d’une phase vert-jaune à l’interface verre-acier a été assimilée à du BaCrO4 (figure 
IV-10). Cette formulation ne sera plus utilisée car même avec des grains plus petits, il y aura 
réactivité chimique avec l’acier et les phénomènes de dévitrification et de densification ne sont 
pas supposés devenir indépendants (il se passe l’inverse avec la poudre de verre C2). 
 Enfin, tous les verres ont des résistivités électriques conformes après scellement.   
 5 formulations (C2, C3, CM1, CM2 et M4) ont donc été conservées pour la suite des 
travaux dans le dernier chapitre et les propriétés thermomécaniques ainsi que la structure des 
vitrocéramiques ont fait l’objet d’investigations plus approfondies dans la partie suivante. 
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III. Evolution des propriétés structurales et 
thermomécaniques des verres sous air (Série β) 
 Les poudres de la série β sont susceptibles d’influer plus fortement sur l’évolution des 
propriétés thermomécaniques et structurales des verres lors des traitements thermiques à cause 
d’une surface spécifique plus grande. Il existe trois évolutions possibles de la dévitrification 
des vitrocéramiques au cours du temps pour l’application visée : 
- Une augmentation du rapport phases cristallines/phase amorphe due à une forte 
cinétique de nucléation. La cinétique de nucléation des cristaux est particulièrement 
élevée lors de l’opération de scellement. 
- Une augmentation du rapport phases cristallines/phase amorphe due à la croissance des 
cristaux. Cette croissance commence dès le scellement puis se prolonge au cours des 
opérations SOFC à haute température. 
- La formation de nouvelles phases cristallines. De nombreuses phases cristallines se 
forment lors du traitement de scellement initial. Au cours du vieillissement du verre, la 
formation de nouvelles phases est possible car les cinétiques de réactions sont plus ou 
moins lentes. Les interactions avec un autre matériau peuvent également favoriser ou 
inhiber certaines réactions chimiques.  
 Toutes ces évolutions modifient les propriétés thermomécaniques des matériaux. Il est 
nécessaire que les vitrocéramiques formées post-scellement évoluent peu avec le temps, lors 
du fonctionnement à haute température. Ainsi, les propriétés thermomécaniques ont été 
vérifiées et les cristaux formés dans les vitrocéramiques ont été identifiés après scellement et 
après un vieillissement de 100 heures à 800°C. 
III.1 Après l’opération de scellement 
III.1.1 Identification des phases cristallines 
 Nous avons réalisé 2 traitements thermiques différents afin d’optimiser l’étape du 
scellement. Des diagrammes de diffraction de rayons X identiques ont été obtenus sur des 
pastilles de verre traitées à 880°C-10h (780°C-10h pour M4) et à 850°C-2h (750°C-2h pour 
M4). Par conséquent, la température et le temps d’opération influent peu sur les propriétés 
structurales des verres et la viscosité des verres est peu altérée par le changement à 850°C-2h 
(750°C-2h pour M4). Ce nouveau traitement a été conservé pour la poursuite des travaux. 
  




Figure IV-13 : Diagrammes de diffraction obtenus sur les verres dévitrifiés après un traitement thermique de 
880°C-10h ou 850°C-2h sous air (750°C-2h pour M4) 
 
 Les diagrammes de diffraction obtenus sont présentés sur la figure IV-13. Dans tous les 
verres, de nombreux silicates de baryum ont été identifiés, les phases les plus présentes étant 


















) ont été identifiés dans les verres C2, C3 et CM1. Par 






 Il est nécessaire de réaliser des analyses thermomécaniques afin de voir l’influence de la 
formation de ces cristaux sur les propriétés thermomécaniques des vitrocéramiques formées. 
III.1.2 Dilatation des verres 
 Les analyses thermomécaniques des verres dévitrifiés après un traitement thermique 
simulant un scellement sous air sont présentées dans le tableau IV-11. La plupart des CTE 
mesurés (entre 200°C et 550°C) sont en diminution par rapport aux CTE des verres 





[11]) est une explication plausible à la diminution des CTE des 
vitrocéramiques CM1, CM2 et M5. De la même manière, la formation de cristaux de silicates 
de baryum-calcium dans le verre C2 explique l’augmentation du CTE de ce matériau lors de la 
dévitrification. Par contre, la formation simultanée de silicate de baryum Ba2Si3O8 (et d’autres 
silicates de baryum) et de MgSiO3 permet d’obtenir un matériau M4 dont le CTE global varie 
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peu lors de l’opération de scellement. Enfin, la diminution du CTE de C3 est plus difficile à 
corréler avec les propriétés structurales de ce matériau bien que les CTE de BaSiO3 et de 








 respectivement [11]). 
Verres 
CTE Verres (V) 
(10-6 K-1) 
CTE Scellés (S)  
(10-6 K-1) 
CTE (V)- CTE (S) 
(10-6 K-1) 
C2 12,5 13,9 ± 0,5 1,4 
C3 14,5 13,5 ± 0,5 -1,0 
CM1 13 12,7 ± 0,5 -0,3 
CM2 12,9 11,9 ± 0,5 -1,0 
M4 13 13,1 ± 0,7 0,1 
M5 13,6 11,9 ± 0,7 -1,8 
Tableau IV-12 : Résultats des analyses thermomécaniques effectuées sur les verres après un traitement 
thermique de 850°C-2h sous air (750°C-2h pour M4) 
 
 Même si les incertitudes liées aux mesures sont élevées, les résultats des analyses de 
dilatométrie obtenus permettent de lier les propriétés thermomécaniques et la structure des 
matériaux. Les CTE des verres ayant subi un traitement thermique de scellement demeurent 
proches des objectifs fixés car la différence avec le CTE de l’acier K41X (13.10-6 K-1 entre 





III.2 Après 100 heures de vieillissement 
III.2.1 Evolution des phases cristallines 
 Après le traitement de scellement optimisé à 850°C-2h, les massifs dévitrifiés ont été 
soumis à un traitement simulant des conditions de fonctionnement proches des SOFC à 800°C 
durant 100 heures sous air (700°C-100h pour le massif M4). Les profils des diagrammes de 
diffraction des verres dévitrifiés C2, C3, CM1, CM2 et M5 sont similaires à ceux des verres 
qui ont subi seulement le traitement thermique de scellement (figure IV-14). Il n’y a donc pas 
de nouvelles phases formées au cours du vieillissement des matériaux. Les pics sont mieux 
définis mais les rapports d’intensités des pics de diffraction sont similaires. Par conséquent, il 
n’y a pas d’évolution cinétique plus importante entre les phases cristallines des 
vitrocéramiques et aucune réaction n’est favorisée lors du vieillissement en comparaison avec 
l’opération de scellement. 
  




Figure IV-14 : Diagrammes de diffraction obtenus sur des verres dévitrifiés après un traitement thermique de 
850°C-2h sous air (750°C-2h pour M4) suivi de 800°C-100h sous air (700°C-100h pour M4) 
 
 La structure de M4 a été modifiée avec la formation de nouvelles phases cristallines 
BaB2O4 et Ba2MgSi2O7. Les cristaux de BaB2O4 sont généralement anisotropes avec des CTE 









 sur le paramètre c [13]. Cette nouvelle phase pourrait correspondre à l’apparition 
des cristaux de faible taille proche de l’acier (figure IV-9), d’abord attribués à des cristaux de 
MgSiO3. Cela serait alors problématique car la dilatation sur l’axe c est très importante et la 
croissance de ces cristaux entraînerait une délamination de l’assemblage verre-acier. Le CTE 




 entre 100°C et 600°C [14]) et moins 
problématique pour de futurs assemblages avec le verre M4. 
 Les phases hexacelsian et monocelsian BaAl2Si2O8 n’ont pas été identifiées dans les 
vitrocéramiques. Par analogie, le monocelsian, susceptible de faire diminuer brutalement le 
CTE des vitrocéramiques, a été souvent observé dans des formulations à forte teneur en BaO 
après des traitements thermiques courts. Par exemple, cette phase a été détectée après 60h de 
traitement thermique à 750°C dans la vitrocéramique G18 (de composition BBCAS décrite 
dans le chapitre I) [15]. Dans notre cas, les 2 causes possibles de cette absence sont : 
- Une teneur en Al2O3 trop faible pour favoriser la formation de ces phases dans les 
matériaux avec les conditions de traitements thermiques utilisées. 
- Une non-détection par la technique des rayons X mais cela implique que la part de 
cristaux dans les matériaux est très faible. 
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III.2.2 Evolution de la dilatation des verres 
 Les CTE mesurés après un vieillissement de 100 heures à 800°C sont plus faibles que les 





et est à moduler avec les incertitudes liées aux mesures. Dans les 
verres CM1, CM2 et M4, cette diminution peut être liée à une augmentation du nombre et/ou 
de la taille des cristaux de MgSiO3. Dans les verres C2 et C3, il est possible que la formation 
de cristaux de silicates de baryum-calcium soit limitée par la teneur en CaO plus faible que la 
teneur en BaO. Des cristaux de silicates de baryum avec des CTE légèrement moins élevés se 
forment plus facilement, ce qui cause la diminution des CTE de ces 2 verres. Enfin, 
l’augmentation du CTE de M5 est plus difficile à interpréter. Une explication possible est que 
la nucléation de MgSiO3 a été favorisée lors du scellement à 850°C mais à 800°C, sur une 
durée plus longue, d’autres mécanismes de cristallisation se sont produits favorisant le 
développement de phases plus riches en baryum. 
 Les CTE des matériaux après la succession de traitements thermiques (CTE (100h) - 
CTE (V)) diminuent, excepté celui de C2. Le matériau le plus stable d’un point de vue 
thermomécanique est le verre de formulation M4. La forte teneur en B2O3 de ce matériau et 
l’utilisation d’une température de scellement (780°C) très proche de la température de 
cristallisation maximale (770°C) ont eu un effet important sur cette stabilité. Les CTE de C3, 
CM1 et CM2 diminuent régulièrement mais cela n’est pas dû à la formation de nouvelles 
phases qui sont les mêmes après scellement et vieillissement. Les CTE des verres M5 et C2 
fluctuent irrégulièrement. Cela peut-être dû à des cinétiques de cristallisations différentes à 
850°C et à 800°C et à une formation de cristaux contenant du calcium ou du magnésium qui 




CTE (100h) - CTE (S) 
(10-6 K-1) 
CTE (100h) - CTE (V) 
(10-6 K-1) 
C2 13,3±0,5 -0,6 0,8 
C3 12,8±0,5 -0,8 -1,7 
CM1 12,1±0,5 -0,6 -0,9 
CM2 11,2±0,5 -0,7 -1,7 
M4 12,7±0,5 -0,4 -0,3 
M5 13,1±0,5 1,2 -0,5 
Tableau IV-13 : Résultats des analyses thermomécaniques effectuées sur les verres après un traitement 
thermique de 850°C-2h sous air (750°C-2h pour M4) suivi de 800°C-100h sous air (700°C-100h pour M4) 
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-1, soit des valeurs qui permettent d’envisager une application SOFC 
pour chacune des formulations si seulement ce critère devait être pris en considération. Il est 
évidemment nécessaire d’observer le comportement thermomécanique à plus long terme de 
ces matériaux. En effet, bien que les phases cristallines identifiées paraissent stables dans la 
plupart des verres, les CTE continuent à diminuer. Cette diminution devrait être de moins en 
moins forte au cours du temps car les matériaux deviennent de plus en plus stables d’un point 
de vue chimique. Par analogie avec le verre G18 qui a une composition proche du verre C3, 
les 100 premières heures sont celles où le CTE est susceptible d’être le plus modifié [15]. Une 
autre possibilité est de réaliser le scellement des matériaux C2, C3, CM1, CM2 et M5 à des 
températures encore plus proches de leur température de cristallisation maximale, afin de figer 
mécaniquement les matériaux de façon rapide. 
IV. Récapitulatif – Sélection des formulations 
 Les résultats des différentes caractérisations réalisées sur les verres dans ce chapitre sont 
regroupés dans le tableau IV-13. Les verres B2, B3, M3 et A1 n’ont pas fait l’objet de ces 
caractérisations car il a été considéré que leurs Tg respectives sont trop élevées pour une 
application comme verre de scellement dans une SOFC fonctionnant à 800°C. 
Les verres C3, M5 et CM2 ont des critères de stabilité vis-à-vis de la dévitrification qui sont 
supérieurs aux autres verres. Cependant, le verre M5 s’est révélé trop poreux durant les tests 
d’étanchéité d’assemblages acier-verre-acier. Le verre C3 a un CTE élevé, ce qui peut s’avérer 
être un problème car les contraintes thermomécaniques sont plus importantes. L’utilisation de 
ce verre demeure néanmoins acceptable car il est nécessaire de vérifier ses propriétés post-
scellement avec les cristaux issus de la dévitrification. Les premières caractérisations sur les 6 
verres de la série α ont démontré que 5 formulations sont adaptées pour l’application : C2, C3, 
M4, CM1 et CM2.  
 Les caractérisations de 2 verres de la série β ont permis de démontrer que des grains de 
poudre de verre plus fins permettent de diminuer les températures caractéristiques des verres. 
Cela n’a pas été observé sur des verres élaborés par voie solide où l’influence de la taille de 
grains a été étudiée [7,8]. Par conséquent, cet effet peut-être lié à la méthode d’élaboration par 
voie sol-gel utilisée. La diminution de la taille des grains permet notamment de réaliser des 
scellements à des températures moins élevées. Par contre, la diminution de la taille des grains 
peut avoir un effet sur la réactivité chimique des verres, notamment vis-à-vis de l’acier 
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collecteur de courant des cellules. Cependant, aucune nouvelle phase néfaste pour la stabilité 
mécanique des assemblages n’a été formée aux interfaces verre-acier même après un 
traitement de 100 heures à 800°C en utilisant des poudres de verre issues de la série β.  
 L’assemblage scellé avec le matériau C2 issu de la poudre de verre de la série β n’est pas 
étanche, ce qui peut être dû à une cinétique de cristallisation qui a été modifiée par la taille des 
grains de verre plus faible et qui stabilise mécaniquement le verre sans pouvoir fermer les 
pores. Nous avons pourtant montré que les phénomènes de densification et de cristallisation 
étaient mieux séparés lorsque les grains étaient plus fins. Il se pourrait que la TX de C2 soit 
alors surestimée. Ce problème n’affecte pas tous les verres car l’assemblage acier-verre-acier 

































12,5 14,5 13 13,6 13 12,9 / / / / / / 
Kh’ 0,33 0,39 0,29 0,35 0,33 0,36 0,24 / / / 0,27 / 
TX-Tg 77 107 75 102 90 110 67 / / / 66 / 
Etanchéité 
après 100h 


























/ / / / / / 10 7,6 11 10 6,3 3,4 
Tableau IV-14 : Récapitulatif des données obtenues à partir de diverses caractérisations sur les verres issus 
des poudres des séries α et β 
 Les verres issus de la série β ont été préférés pour la suite des travaux à ceux formés à 
partir de la série α car la diminution des températures caractéristiques en vue de la future 
application est un élément essentiel. Il faut néanmoins vérifier que la densification des 
matériaux est optimale avant le début de la dévitrification à haute température. Le traitement 
de scellement a été optimisé à 850°C-2h afin de suivre l’évolution des températures 
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caractéristiques des verres élaborés. Les mesures d’analyse thermique et des propriétés 
rhéologiques des verres C3, CM2, M4 et M5, issus de la série β, n’ont pas été réalisées. Nous 
avons considéré que les températures caractéristiques de ces verres devaient être légèrement 
inférieures à celles mesurées sur la série α, comme dans les cas des verres C2 et CM1. Les 
CTE mesurés après scellement et après un vieillissement de 100 heures sont adaptés à une 
application SOFC. Ils ont tendance à diminuer faiblement en fonction du temps d’utilisation 
du verre à 800°C. Enfin les résistivités électriques de tous les verres issus de la série β sont 
supérieures à la limite requise pour l’application. 
 Les 6 verres ont des propriétés intrinsèques adaptés à la future application. Cependant, le 
verre M5 issu de la série α ne permet pas d’assurer l’étanchéité d’un assemblage acier-verre-
acier, notamment à cause de la difficulté à mettre en forme des assemblages avec cette poudre 
de verre. Egalement, il n’est pas certain qu’un verre M5 issu de la série β, avec une cinétique 
de cristallisation améliorée par l’augmentation de la surface spécifique des grains de poudre de 
verre, permette de réaliser l’étanchéité d’assemblages acier-verre-acier. Par conséquent, seuls 
les verres C2, C3, M4, CM1 et CM2 ont été retenus pour réaliser une étude dans le chapitre 
suivant avec des traitements thermiques plus longs et sous atmosphères oxydante et réductrice.  
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 A l’issue du chapitre IV, 5 verres ont été sélectionnés après plusieurs caractérisations 
effectuées après 100 heures de traitement dans des conditions proches d’une application 
comme scellement SOFC sous air. Dans ce chapitre, ces verres ont été soumis à des 
traitements thermiques de plus longues durées sous atmosphères oxydante et réductrice afin de 
vérifier qu’il n’y a pas de dégradations des propriétés d’étanchéité. L’inertie chimique des 
matériaux développés envers les constituants scellés a été également vérifiée. Le verre 
présentant le meilleur compromis a ensuite été soumis à des tests complémentaires afin 
d’évaluer sa durabilité et les éventuels mécanismes de dégradation. Enfin, des mesures 
électriques ont été réalisées sur plusieurs cellules scellées avec le verre sélectionné. Une 
comparaison avec une cellule scellée avec un verre commercial a été établie. 
I. Tests de vieillissement prolongé à 1000 heures 
sous différentes atmosphères 
I.1 Tests de vieillissement de 1000 heures sous air à 700°C 
 La préparation des assemblages acier-verre-acier utilisés lors de ce test a été décrite 
préalablement dans le chapitre II. Les photographies de la figure V-1 présentent les dépôts de 
pâtes de verre sur les carrés d’acier de 5cm² (réalisés en mission à Aachen) avant assemblage 
et les sandwichs après traitement thermique de scellement à 850°C durant 2 heures (750°C-2h 
pour M4) suivi d’un vieillissement de 1000 heures à 700°C sous air. Ces tests ont été réalisés 
avec des poudres de la série α (particules < 70µm) car, à ce moment de la thèse, les résultats 
sur les poudres de la série β n’étaient pas connus. 
 
Figure V-1: Photographies a) des pâtes de verre déposées sur les carrés d’acier, b) de quelques sandwichs 
acier-verre-acier après scellement à 850°C-2h suivi de 1000h sous air à 700°C 
 
 





Echantillon H2 in 
H2 out 
t = 0h 
H2 out 
t =  250 h 
H2 out 
t =  500 h 
H2 out 
t = 750 h 
H2 out 
t = 1000 h 
Commentaires 
Réf. ZrO2 4 3,992 4 4,056 4 3,848 / 
M4 4 3,992 4,016 4,032 3,992 3,832 Etanche 
C2 4 3,992 4 3,992 3,992 3,864 Etanche 
C3 4 3,992 4 3,984 3,984 3,84 Etanche 
CM1 4 3,992 4 3,992 3,984 3,864 Etanche 
Réf. ZrO2 4 3,784 3,776 3,784 / 3,768 / 
CM2 4 3,784 3,752 3,784 / 3,816 Etanche 
Tableau V-1 : Résultats des tests d’étanchéité à l’hydrogène réalisés à température ambiante toutes les 250 
heures (en l.h
-1
) après un test de vieillissement de 1000h sous air à 700°C 
 
 Des cycles thermiques ont été réalisés lors de ces tests afin de soumettre les assemblages 
à des contraintes thermomécaniques identiques à celles subies par les cellules SOFC du côté 
cathodique. Ainsi, toutes les 250 heures, le four contenant les assemblages a été refroidi à une 
vitesse de 2°C/min. Des mesures d’étanchéité à l’hydrogène ont été réalisées à température 
ambiante puis les échantillons ont été remis dans le four afin de continuer le processus de 
vieillissement. La rampe de montée en température a été également de 2°C/min.  
 Les résultats des tests d’étanchéité à l’hydrogène (effectués à température ambiante) sont 
présentés dans le tableau V-1. Il est nécessaire d’étalonner précisément le détecteur 
d’hydrogène avec une référence en zircone (étanche) avant chaque test. Nous nous référons 
ensuite à cette valeur pour évaluer l’étanchéité des assemblages. Les mesures d’étanchéités 
avec le verre CM2 n’ont pas été réalisées au même moment que pour les autres assemblages et 
les valeurs de référence sont différentes. Les flux d’hydrogène mesurés en sortie du montage à 
t = 0h, 250h, 750h et 1000h sont proches ou identiques aux flux d’hydrogène injectés (écart 
relatif < 0.5%) pour tous les assemblages excepté celui mis en forme avec le verre CM2 à         
t =  1000h. Dans ce cas, l’écart relatif est de ~1,3%, ce qui reste peu élevé. Par conséquent, 
tous les assemblages ont été considérés comme étanches (à t = 500h, l’écart relatif atteint 1,6-
1,8% mais cela est dû à un léger problème sur la mesure de la référence qui paraît un peu 
élevée).  
 







Figure V-2 : Micrographies en coupe (électrons rétrodiffusés) de l’interface verre-acier des assemblages 
traités durant 1000h à 700°C sous air 
 
 Les micrographies montrent que les verres choisis adhèrent bien à l’acier (figure V-2). 
Quelques pores de 20 µm à 40 µm de diamètre ont été observés dans les verres C2 et C3. Des 
pores de diamètres inférieurs à 20 µm sont présents dans les autres verres. Le verre M4 est 
notamment constitué de nombreux pores de diamètre inférieur à 4-5 µm. Des cristaux avec des 
morphologies et des compositions différentes ont été observés dans les verres et leur 
composition a été évaluée par EDX. Des cristaux de silicates de baryum-calcium forment ainsi 
des zones grises entre les cristaux de silicates de baryum (blancs) dans C2, C3 et CM1. Les 
cristaux de silicates de baryum ont une forme aciculaire plus marquée dans le verre CM1 (1-3 
µm de largeur et 10-20 µm de longueur environ). Il est possible que l’ajout de MgO ait promu 
la formation et la croissance de ces cristaux comme cela a été décrit dans une étude menée 




précédemment [1]. Des petits cristaux (≤ 1 µm) sont répartis de façon homogène dans le verre 
CM2. Des cristaux de faibles tailles sont également présents dans le verre M4 dans des 
proportions plus modérées. 
I.2 Tests de vieillissement de 1000 heures sous air à 800°C 
 Des sandwichs identiques à ceux réalisés précédemment (chapitre V-1.1) ont été traités à 
800°C durant 1000 heures sous air sans réaliser de cycles thermiques. Un traitement à plus 
haute température augmente la réactivité chimique entre les verres et l’acier et ainsi 
« accélère » le vieillissement des assemblages. Nous avons observé dans le chapitre IV que le 
verre M4 avait une viscosité trop faible pour assurer une tenue mécanique suffisante d’un 
assemblage à 800°C. Par conséquent, ce matériau n’a pas été utilisé lors de ces tests. Ces tests 
ont été réalisés également avec des verres issus des poudres de la série α (grains < 70 µm) car, 
à ce moment de la thèse, les résultats sur les poudres de la série β n’étaient pas encore connus. 
Echantillon H2 in H2 out Commentaires 
Réf. ZrO2 4 4 / 
C2 4 1,224 Perméable 
CM2 4 3,992 Etanche 
CM1 4 3,808 Peu perméable 
C3 4 0,456 Perméable 
Tableau V-2: Résultats des tests d’étanchéité à l’hydrogène réalisés à température ambiante (en l.h-1) après 
une opération de scellement à (850°C-2h) suivie d’un test de vieillissement à 800°C (1000h) sous air 
 
 Les mesures d’étanchéité après le traitement thermique ont montré (tableau V-2)  que les 
verres C2 et C3 ne sont pas adaptés pour réaliser l’étanchéité de tels assemblages. Le verre 
CM1 ne permet pas d’obtenir une étanchéité parfaite mais le flux d’hydrogène mesuré en 
sortie du montage pour l’assemblage scellé avec le verre CM2 est satisfaisant. 
 Les observations en coupe des interfaces verre-acier réalisées après traitement thermique 
(figure V-3) ont révélé une bonne adhérence entre les verres et l’acier. Aucune nouvelle phase 
n’a été formée entre les verres C2, CM1, CM2 et l’acier K41X. Par contre, une nouvelle phase 
est présente à l’interface verre C3-acier. Le profil EDX de la figure V-3 montre que cette 
phase est constituée de baryum et de chrome. Du BaCrO4 a ainsi été formé. Cette phase est 
décrite comme étant le  produit d’une réaction chimique entre le baryum contenu dans le verre 
et le chrome présent en surface de l’acier [2,3]. Ce chromate de baryum engendre des 
contraintes thermomécaniques qui vont être à l’origine de fissures dans les matériaux voisins. 
De plus, des pores de 50-100 µm de diamètre sont présents dans le verre C3, ce qui explique la 
perméabilité de cet assemblage. 







Figure V-3 : Micrographies en coupe (électrons rétrodiffusés) de l’interface verre-acier des assemblages 
traités durant 1000h à 800°C sous air 
 
 Plusieurs pores de 50 µm de diamètre sont également présents au sein du verre C2. Peu 
de pores de moins de 30-40 µm de diamètre sont inclus dans les verres CM1 et CM2. Les 
cristaux contenus dans ces verres sont moins facilement observables qu’après le traitement 
thermique à 700°C. Cependant, les analyses EDX ont montré qu’il y avait toujours des zones 
de cristaux de silicates de baryum-calcium (grises) et de cristaux de silicates de baryum 
(blanches) dans les verres C2, C3 et CM1. Les microstructures des matériaux CM1 (forme 
aciculaire de certains cristaux) et CM2 (cristaux plus petits) obtenues sont similaires après des 
traitements thermiques sous air de 1000 heures à 700°C ou 800°C. 
 Les 2 tests réalisés montrent que les matériaux élaborés peuvent être utilisés sur des 
longues durées sous air. Cependant, le test à 800°C montre les limites en termes de réactivité 
chimique ou d’étanchéité de certains verres. L’utilisation de poudres de verre avec des 




particules plus fines (série β) peut avoir une influence sur la réactivité chimique entre les 
verres et l’acier. Il est nécessaire de réaliser des tests dans des conditions identiques avec ces 
poudres pour vérifier cet effet, bien que la différence de taille ne soit pas si importante (rapport 
de 1/3). 
I.3 Vieillissement de 1000 heures sous H2/H2O à 700°C 
 Des assemblages acier K41X-verre-YSZ ont été réalisés (chapitre II) avant de subir un 
traitement thermique à 700°C pendant 1000h sous 40%H2/60%H2O. L’objectif a été d’évaluer 
la réactivité chimique des verres vis-à-vis des autres matériaux de cellule et de comprendre les 
mécanismes de dégradation des assemblages sous atmosphère réductrice.  
 Les conditions sont d’autant plus sévères pour les verres que le taux de vapeur d’eau 
dans le four est élevé. A cette température, cela peut favoriser la volatilisation locale de 
B(OH)3, BO(OH), Si(OH)4 ou de Ba(OH)2 à la surface des verres tout comme celle de 
CrO2(OH)2 en surface de l’acier [4]. Ce phénomène se produit plus facilement pour former des 
composés volatils à base de bore et à base de chrome. Les énergies libres des réactions (ΔGR) 
menant à la formation de ces composés à 700°C, calculées à l’aide des données de Chase et al. 
[5], sont cependant positives. Par ordre de stabilité croissante, ΔGR= 21 kJ/mol, 81,2 kJ/mol, 
86,3 kJ/mol, 110,4 kJ/mol et 119 kJ/mol, pour former respectivement les composés volatils 
B(OH)3, BO(OH), du CrO2(OH)2, du Ba(OH)2 et Si(OH)4. Les conditions utilisées sont 
proches de celles rencontrées dans les électrolyseurs à haute température où les problèmes de 
réactivité chimique sont équivalents. Les verres formés sont  issus des poudres de la série β.   









Figure V-4 : Photographies des quelques assemblages a) et b) post-scellement sous air, c) et d) post-
vieillissement de 1000h à 700°C sous H2/H2O (d) découpé pour faire des micrographies en coupe) 
 
 2 assemblages acier-verre-YSZ ont été formés avec chacune des 5 formulations de 
verres sélectionnés. Tous les verres ont adhéré à l’acier et à la pastille d’YSZ (figure V-3-a et 
b) lors des opérations de scellement à 850°C-2h sous air (750°C-2h pour le verre M4). Par 
contre, les scellements réalisés avec les verres C2 et C3 ne sont pas étanches dès cette étape 
(tableau V-3 à t=0h). Ce problème a été évoqué en ce qui concerne le verre C2 avec des grains 
fins (série β) dans le chapitre précédent. L’augmentation de la teneur en CaO dans le verre C3 
n’est pas favorable à la réalisation de nouveaux scellements étanches. L’opération de 
vieillissement sous atmosphère réductrice a néanmoins été réalisée sur tous les assemblages 
afin d’exacerber les phénomènes de dégradation pour les identifier précisément. 
 Après l’opération de vieillissement sous H2/H2O, seuls 4 assemblages sur les 10 formés 
ont résisté d’un point de vue mécanique (tableau V-3 à t=1000h). Les pastilles d’YSZ se sont 
décollées de leur support en acier pour tous les assemblages scellés avec les verres C3 et M4 et 
pour un assemblage sur 2 muni de joints CM1 et C2. Une partie conséquente des joints utilisés 
est restée collée à la pastille d’YSZ (partie externe du joint en général), l’autre à l’acier (partie 
proche du trou central dans le carré d’acier). Une porosité importante visible à l’œil nu dans 
les verres C3 est à l’origine des problèmes de tenue mécanique pour les assemblages 
concernés. Une phase de coloration vert sombre est présente en surface de l’acier où les joints 
ont été décollés notamment sur les assemblages mis en forme avec les verres C2, C3 et CM1. 
Les 2 pastilles d’YSZ scellées à l’acier à l’aide du verre CM1 sont fissurées à l’issue du test. 
L’évolution de la dilatation des matériaux au cours du temps paraît être en cause dans ces 2 




assemblages. Les flux d’hydrogène mesurés en sortie du montage destiné à vérifier 
l’étanchéité des assemblages sont particulièrement faibles pour l’assemblage encore collé avec 
C2 et pour un autre collé avec CM2, ce qui atteste de la perméabilité de ces assemblages. Seul 
un assemblage scellé avec le verre CM2 demeure étanche après ce test. Cet assemblage reste 
uni même après la découpe pour la préparation des échantillons en vue de faire des 
micrographies en coupe (figure V-4-d), ce qui atteste d’une excellente tenue mécanique. 
 La reproductibilité sur la production des assemblages a été difficile à obtenir car le dépôt 
de la pâte n’était pas automatisé comme c’était le cas pour les cellules mises en forme à 
Aachen. Par conséquent, la quantité de pâte comme la forme du joint n’ont pas été 
parfaitement identiques lors des préparations. Une optimisation du procédé au niveau de la 
préparation est nécessaire pour s’assurer que ces résultats soient reproductibles. Cependant, le 
fait qu’un assemblage scellé avec le verre CM2 reste toujours étanche après ce test sévère 
malgré une préparation non optimale est prometteur. Le verre CM2 paraît donc être 
particulièrement adapté dans ces conditions d’utilisation. 
 Plusieurs micrographies ont été réalisées aux interfaces verres-acier (figure V-5) et 
verres-YSZ (figure V-6 et V-7) post-vieillissement. Les verres C2, CM1 et CM2 sont les seuls 
qui adhèrent à l’acier à l’issue de ce test. Si aucune nouvelle phase n’a été formée à l’interface 
des verres CM2 - acier, une couche de Cr2O3 de 2 µm d’épaisseur (en moyenne) est présente 
entre le verre C2 et l’acier (figure V-5). De plus, le verre C2 est constitué de nombreux pores, 
avec une taille supérieure à 100 µm de diamètre, situés au centre du verre et près de l’interface 
acier-verre. Ces pores vont entraîner une dégradation des propriétés mécaniques du joint en 
favorisant la propagation de fissures. La formation de la couche de Cr2O3 à partir du chrome 
contenu dans l’acier est à l’origine de la formation des pores près de l’interface d’après la 
réaction à 800°C [2]:  
Cr +3/2 H2O 1/2 Cr2O3 +3/2 H2   (R5.1) 
Les pores sont donc constitués de dihydrogène. La phase BaCrO4 n’a pas été identifiée à 
l’interface C2-acier. Par conséquent, la phase vert-sombre observée en surface des carrés 
d’acier scellés avec C2 est supposée être du Cr2O3. Cette phase a été identifiée au même 
endroit sur les assemblages mis en forme avec les verres M4 et CM1. Le phénomène 
concernant la formation de pores près de l’interface verre-acier se produit donc également au 
sein des verres M4 et CM1 où la porosité est importante (bien que cela soit moins visible dans 
le verre CM1). Le verre CM2 est constitué de quelques pores de diamètre inférieur à 20 µm 
répartis de façon homogène. Il n’est donc pas concerné par ce problème. 





t = 0h (après scellement) t = 1000h-700°C à 40%H2/60%H2O 
Echantillon H2 in H2 out Commentaire H2 in H2 out Commentaire 
Ref. ZrO2 4 4,056 / 4 3,912 / 
M4-1 4 3,952 Etanche / / 
Pastille YSZ décollée + 
porosité 
M4-2 4 3,928 Etanche / / 
Pastille YSZ décollée + 
porosité 
C2-1 4 2,672 Perméable 4 1,96 
Fuites, Pastille YSZ 
collée 
C2-2 4 2,624 Perméable / / Pastille YSZ décollée 
C3-1 4 2,472 Perméable / / 
Pastille YSZ décollée + 
porosité 
C3-2 4 2,32 Perméable / / 
Pastille YSZ décollée + 
porosité 
CM1-1 4 3,968 Etanche 4 2,288 
Fuites, 
Pastille YSZ fissurée et 
collée 
CM1-2 4 4,008 Etanche / / 
Pastille YSZ fissurée et 
décollée 
CM2-1 4 3,976 Etanche 4 3,856 Etanche 
CM2-2 4 3,928 Etanche 4 2,12 
Fuites, Pastille YSZ 
collée 
Tableau V-3 : Résultats des tests d’étanchéité à l’hydrogène effectués à température ambiante (en l.h-1) après 




Figure V- 5 : Micrographies en coupe (électrons rétrodiffusés) de l’interface verre-acier des assemblages mis 
en forme avec les verres C2 et CM2 (850°C-2h sous air) et traités durant 1000h à 700°C sous H2/H2O 




 Les verres adhèrent tous à la zircone yttriée à la fin du traitement thermique sous 
atmosphère réductrice (figures V-6 et V-7). Les fissures apparaissant dans la pastille YSZ des 
assemblages scellés avec les verres C2, C3 et M4 sont dues aux contraintes thermomécaniques 
provoquées par la dilatation des matériaux ou ont été formées lors de la préparation des 
échantillons pour leur observation par microscopie électronique. Aucune fissure n’est présente 
aux interfaces verre-YSZ, ce qui atteste d’une excellente adhérence des matériaux. De plus, il 
n’y a pas de porosité plus importante au voisinage des interfaces YSZ-verre. Enfin, les 
analyses EDX n’ont révélé aucune nouvelle phase à ces interfaces. Le mécanisme d’adhérence 
n’est donc pas lié à une réactivité chimique importante entre les 2 matériaux, ce qui est 




Figure V-6 : Micrographies en coupe (électrons rétrodiffusés) de l’interface verre (C2, C3, M4)-YSZ des 
assemblages mis en forme (850°C-2h sous air) puis traités durant 1000h à 700°C sous H2/H2O 




 Au sein des verres C2, C3 et CM2, les tailles et morphologies des cristaux sont quasi-
identiques à celles des verres traités sous atmosphère oxydante à la même température (figure 
V-2). Par conséquent, ces 3 matériaux sont particulièrement stables dès l’opération de 
scellement et dépendent peu de l’atmosphère lors de traitements thermiques à 700°C. La forme 
aciculaire des cristaux de silicates de baryum est légèrement plus marquée dans le verre M4 et 
moins prononcée dans le verre CM1. La cinétique de cristallisation (nucléation et croissance) 




Figure V-7 : Micrographies en coupe (électrons rétrodiffusés) de l’interface verre (CM1, CM2)-YSZ des 
assemblages mis en forme (850°C-2h sous air) puis traités durant 1000h à 700°C sous H2/H2O 
 
  




 Les cristaux sont répartis de manière homogène dans tous les matériaux. Quelques 
cristaux inclus dans CM1 et la plupart des cristaux visibles dans CM2 ont des tailles 
inférieures ou égales au micron (grandissement en bas de la figure V-7). Le mélange des 
phases cristallines a ainsi été réalisé à plus petite échelle. Ces cristaux de faible taille ont 
permis de « figer » le verre dès l’opération de scellement car la cinétique de croissance des 
cristaux est lente. Ce phénomène est susceptible de stabiliser les diffusions atomiques à 
l’origine de la formation de nouvelles phases à l’interface verre-acier. Les propriétés 
mécaniques du joint demeurent ainsi identiques après scellement et après de longs tests de 
vieillissement sous différentes atmosphères. 
I.4 Sélection d’un verre en vue d’une application SOFC 
 Les 5 verres sélectionnés sont tous étanches après un traitement thermique prolongé à 
700°C sous air. La forte réactivité chimique de C3 vis-à-vis de l’acier  sous air et les porosités 
contenues dans C2, C3, CM1 et M4 à l’issue des différents traitements thermiques (sous air et 
sous H2/H2O) sont défavorables à la tenue mécanique d’assemblages de cellules SOFC. 
 Un seul verre de formulation CM2 a des propriétés remarquables après 1000 heures de 
tests sous des conditions identiques à celles utilisées dans le cadre d’un fonctionnement de 
cellules SOFC (sous différentes atmosphères). Il a été démontré que l’utilisation de la voie sol-
gel a permis de réaliser un matériau particulièrement stable mécaniquement, chimiquement et 
résistant aux hautes températures. Les propriétés du verre CM2 sont regroupées dans le 
tableau récapitulatif V-4.  
 Les formulations des scellements rigides sont généralement de type BCAS sans oxyde 
de magnésium ou CMAS avec un peu d’oxyde de baryum (chapitre I). La composition 
chimique retenue dans ces travaux est finalement de type BBCMAS. Flügel et Dolan ont 
étudié ce genre de matériaux. Un verre dénommé n°17 avec une formulation proche de notre 
matériau mais constitué d’additifs supplémentaires (composition chimique du verre n°17 : 
29,7%BaO-6%B2O3-6%CaO-6%MgO-5%Al2O3-34,8%SiO2-7%SrO-2%Y2O32%La2O3-
1,5%Ta2O5) a notamment été désigné comme l’un des 3 meilleurs candidats de leurs études 

















(Elaboration à 1300°C-3h) 
Après scellement  
(880°C -10h ou 850°C-2h) 
















Inertie chimique avec l’acier* 
1000h-700°C-air 
Etanche (H2), pas de réactivité 
chimique avec l’acier* 




Bonne adhérence, pas de réactivité 
chimique avec l’acier* 
1000h-800°C-air 
Etanche (H2), pas de réactivité 




MgSiO3, silicates de baryum 
1000h-700°C-H2/H2O 
Etanche (H2), pas de réactivité 

















d50 6,04µm Résistivité 3,4.10
5Ω.cm Porosités du verre (identiques) 
Quelques pores de Ø < 20µm Tg 596°C* 
Porosité du verre 
Quelques pores de Ø < 20µm* 
TS 705°C* Cristaux (identiques) 
MgSiO3, silicates de baryum 
Morphologies et tailles similaires 
THB 947°C* 
  
Tableau V-4 : Récapitulatifs des propriétés évaluées sur le verre CM2 à différentes étapes (avant et après 
scellement et après des traitements thermiques de vieillissement) 
 
 Les données suivies d’un astérisque dans le tableau V-4 ont été recueillies à l’aide de 
poudre de verre de la série α. Bien que la formulation soit identique, nous avons montré 
qu’une différence de la taille des particules des poudres de verre pouvait engendrer des 
modifications sur le comportement visqueux d’un verre à haute température. Cependant, la 
cinétique de dévitrification du verre CM2 n’est pas modifiée au vu de la microstructure 
similaire obtenue après des tests de vieillissement de 1000h sous air et sous H2/H2O avec des 
poudres de verres ayant une granulométrie différente. Un vieillissement supplémentaire de 
1000h sous air devrait être, tout de même, réalisé avec une poudre de verre CM2 issue de la 
série β afin de vérifier que la réactivité chimique avec l’acier demeure identique. La prise en 
compte des données recueillies sur le verre CM2 a débouché sur le dépôt d’un brevet couvrant 
le procédé et la formulation du matériau. Des tests supplémentaires ont été réalisés en fin de 
thèse afin de confirmer la compatibilité de ce verre vis-à-vis d’une application SOFC. 




II. Tests supplémentaires sur le verre CM2 (série β) 
 Des tests supplémentaires ont été réalisés afin de vérifier les bonnes propriétés du 
matériau CM2 sur des traitements thermiques de longues durées et d’optimiser les processus 
d’élaboration et de mise en forme du joint. 
 Tout d’abord, des pastilles de poudre de verre CM2 (issu de la série β) ont subi un 
traitement thermique de scellement à 850°C durant 2 heures avant d’être soumises à un 
nouveau vieillissement de 200h à 800°C (opérations effectuées sur une feuille de platine). La 
microstructure des pastilles et la structure des phases cristallines ont ainsi été évaluées sur un 
test de vieillissement prolongé afin d’observer l’évolution des propriétés thermomécaniques 
du verre au cours du temps à haute température. 
 Ensuite, de nouveaux joints formés à l’aide d’une pâte « aqueuse » constituée de poudre 
de verre issue de la série β ont été mis en forme. Après un traitement thermique sous air à 
700°C, des tests d’étanchéités ont été réalisés sur un assemblage acier-verre-acier. 
 Enfin, nous avons évalué la possibilité de diminuer la température d’élaboration du verre 
CM2. En effet, le mélange homogène (des oxydes) obtenu par voie sol-gel permet d’élaborer 
des matériaux à des températures moins élevées, ce que nous n’avions pas pu étudier dans le 
chapitre III à cause d’un nombre de candidats trop important (10 verres sélectionnés). Des 
traitements thermiques à de plus basses températures ont donc été effectués sur les poudres 
d’oxydes issues des xérogels CM2 pour optimiser l’étape d’élaboration. 
II.1 Evolution de plusieurs propriétés du verre sur un vieillissement 
prolongé 
II.1.1 Contrôle de la formulation 
 Un des éventuels problèmes rencontrés par les borosilicates est lié à la volatilisation du 
B2O3 à haute température [8,9]. Il en résulte une pollution par B2O3 des éléments actifs de la 
cellule et notamment de la cathode, ce qui peut dégrader les performances électriques [10]. Par 
exemple, Zhang et al. ont montré qu’il y avait jusqu’à 0,6 mg/cm2 de perte de masse due à la 
volatilisation de B2O3 au cours d’un traitement thermique de 650h à 780°C d’un verre 20BaO-
20SrO-10B2O3-50SiO2 [11]. La composition chimique du verre CM2 et en particulier sa 
teneur en B2O3 doit être contrôlée après des traitements thermiques prolongés. 





Verre SiO2 BaO B2O3 Al2O3 MgO CaO 
CM2 Théorique 30,7 36 10,3 2,6 10,3 10,3 
CM2 évalué par ICP (1300°C) 29,9 36,7 9,6 2,8 10,4 10,7 
CM2 200h-800°C / / 10,3 2,9 9,9 11,3 
Tableau V-5 : Composition chimique du verre CM2 après élaboration et après un traitement thermique de 
vieillissement prolongé  de 800°C-200h (%mol.) 
 
 Le verre CM2 contient initialement 9,6%mol. de B2O3 (mesuré par ICP) après 
l’élaboration à 1300°C. L’erreur relative pour chaque teneur mesurée par ICP étant de ± 2%, la 
valeur mesurée demeure assez proche de la valeur théorique. Après l’étape de scellement suivi 
du traitement thermique de 200 heures à 800°C sous air, la teneur en B2O3 a été peu modifiée 
(tableau V-5). En effet, la valeur mesurée par ICP est identique à la valeur théorique initiale. 
Par conséquent, l’influence des traitements thermiques utilisés sous air avec ce matériau 
(assemblages, vieillissements…) sur la teneur en B2O3 est négligeable. Il est néanmoins 
nécessaire de vérifier ce résultat sur des durées plus grandes (1000 à 5000 heures) car la 
volatilisation est lente comme l’a reporté Zhang [11]. 
 Les autres additifs majeurs (MgO et CaO) ou mineur (Al2O3) sont proches des valeurs 
théoriques également. Le verre CM2 demeure particulièrement stable d’un point de vue 
chimique à haute température et sous atmosphère oxydante sur une durée importante. Ceci 
confirme encore la stabilité structurale et microstructurale de ce verre observée précédemment 
lors de tests sur des durées encore plus importantes. Des mesures sous hydrogène et vapeur 
d’eau à haute température permettraient de finaliser ces résultats bien que nous supposons que 
la composition chimique doit peut varier au vu de la microstructure après le test de 1000 
heures à 700°C sous H2/H2O (figure V-7). 
II.1.2 Vers une stabilisation des propriétés thermomécaniques 
 Le CTE du verre CM2 a tendance à diminuer lors de l’opération de scellement (tableau 
V-6). La diminution est ensuite plus lente lorsqu’une opération de vieillissement du verre à 
800°C sous air durant 100 heures a été réalisée. Cela est lié à la stabilisation des phases 
cristallines en présence dans le verre. Cependant, il est nécessaire que le CTE du verre ne soit 




 lors du fonctionnement d’une SOFC car la différence de CTE avec 
l’acier collecteur de courant de la cellule deviendrait trop importante, ce qui nuirait aux 
propriétés mécaniques de l’assemblage.  
Echantillon CTE verre CTE verre scellé CTE à t = 100h-800°C CTE à t = 200h-800°C 
CM2 12,9.10-6 K-1 11,9.10-6 K-1 11,3.10-6 K-1 11,2.10-6 K-1 
Tableau V-6 : CTE (200-550°C) du verre CM2 après différents traitements thermiques 




 Un autre traitement de 200 heures sous air à 800°C a été réalisé après scellement afin de 
vérifier l’effet d’un vieillissement prolongé (tableau V-6). Le CTE moyen mesuré (toujours 
sur 3 pastilles de verre) est proche de celui mesuré pour les pastilles traitées à 700°C durant 





des traitements thermiques prolongés est confirmée par ce test. 
II.1.3 Corrélation structure-propriétés thermomécaniques 
 Les pastilles de verres précédemment traitées à 800°C durant 200h ont été analysées par 
diffraction des rayons X. Les diagrammes de diffraction obtenus sur le verre CM2 après 
scellement et après les 2 traitements thermiques utilisés dans le cadre de ces travaux sont 
présentés sur la figure V-8.  
 
Figure V-8 : Diagrammes de diffraction obtenus sur le verre CM2 après différents traitements thermiques 
 
 Il y a peu d’évolution au niveau de la structure du matériau CM2 en fonction des 
traitements thermiques utilisés. En effet, les pics sur tous les diagrammes de diffraction ont été 
indexés à des angles de diffraction identiques. La phase cristalline majoritaire est toujours le 
MgSiO3 et plusieurs silicates de baryum, difficiles à identifier, sont présents dans le matériau. 
Il n’y a pas de formation de nouvelles phases dans le matériau CM2. Le rapport phases 
cristallines/phase amorphe dans le matériau est susceptible d’évoluer mais n’a pu être évalué 
par cette technique. Cependant, les différentes micrographies du verre après 1000h à 700°C et 
800°C (figures V-5, V-6 et V-7) démontrent que l’état de dévitrification est avancé, donc le 
rapport va peu évoluer par la suite. Une faible évolution de la structure du matériau CM2 




permet d’avoir un matériau stable à haute température. Les propriétés thermomécaniques du 
matériau vont donc être également assez stables car les phases cristallines influencent 
fortement le CTE. Par conséquent, le lien microstructure-structure (cristalline)-propriétés 
thermomécaniques établi a permis de vérifier la stabilité de la vitrocéramique après un 
traitement thermique prolongé. 
II.2 Test d’étanchéité avec une pâte de verre « aqueuse » 
 Un dernier test d’étanchéité a été réalisé dans le but d’optimiser le processus de mise en 
forme du joint de scellement. La poudre de verre CM2 (série β) a été mélangée avec de l’eau 
pour former une pâte aqueuse. Cette pâte a une plus faible viscosité que la pâte de verre 
formée avec le mélange éthylcellulose/terpinéol. En conséquence, lors de l’application sur un 
carré d’acier de 5 cm², elle a été étalée sur une surface plus importante et l’épaisseur du joint a 
été diminuée. Un autre carré d’acier de 5 cm² avec un trou central de 10 mm a été déposé après 
séchage de la pâte afin de former un assemblage acier-verre-acier. Un scellement à 850°C de 
cet assemblage durant 2 heures a été réalisé dans les mêmes conditions que pour les précédents 
assemblages acier-verre-acier (chapitres IV et V). Un traitement thermique de vieillissement 
sous air à 700°C identique à la partie V.1.1. a été opéré. Les résultats des tests d’étanchéité 
intermédiaires et après 1000 heures de vieillissement sont présentés dans le tableau V-7.  
 L’assemblage réalisé avec la pâte de verre « CM2 + eau » est étanche tout au long des 
opérations thermiques. La mise en forme par une voie aqueuse n’a donc pas eu d’influence sur 
l’étanchéité du scellement. Ce type de mise en forme n’utilise pas de produits organiques qui 
sont éliminés à haute température. Il limite donc les problèmes liés à la porosité résiduelle, ce 




t = 0h 
H2 out 
t = 250h 
H2 out 
t = 500h 
H2 out 
t = 1000h 
H2 out 
Commentaire 
Réf. ZrO2 4 3,784 3,776 3,784 3,768 / 
CM2 + eau 4 3,784 3,76 3,784 3,816 Etanche 
Tableau V-7 : Résultats des tests d’étanchéité à l’hydrogène réalisés à température ambiante (en l.h-1) après 
un test de vieillissement de 1000 heures à 700°C sur l’assemblage acier-verre « CM2 +eau »-acier 




II.3 Diminution de la température d’élaboration du verre CM2 
 La poudre issue du xérogel CM2 a été soumise à différents traitements thermiques 
(inférieurs à la température initialement choisie de 1300°C) entre 900°C et 1100°C puis les 
composés massifs obtenus ont été broyés et analysés par DRX (figure V-9). Les poudres 
obtenues sont noires à 900°C, noires-grises à 1000°C et grises à 1100°C quelle que soit la 
durée du traitement.  
 Des pics de diffraction sont présents sur les diagrammes des poudres traitées à 900°C et 
1000°C, ce qui atteste de la présence de phases cristallines. Par contre, les traitements 
thermiques à 1100°C permettent d’obtenir des poudres amorphes comme pour le verre CM2 
élaboré à 1300°C. Une prolongation du traitement thermique pendant 3 heures permet 
d’obtenir une poudre de couleur grise plus claire et ainsi d’éliminer plus efficacement les 
composes carbonés résiduels. En conclusion, un traitement thermique d’élaboration du verre 
CM2 à 1100°C est suffisant. Le matériau formé est supposé être autant homogène que le verre 
élaboré à 1300°C étant donné que la poudre élaborée par voie sol-gel est constituée d’un 
mélange homogène d’oxydes mixtes. L’utilisation de la voie sol-gel a permis de montrer qu’il 
est possible de réaliser des verres à des températures moins élevées. Afin de s’assurer que 
l’élaboration du verre à 1100°C n’a pas d’influence sur les propriétés requises pour 
l’application SOFC, il est nécessaire de faire à nouveau des tests d’étanchéité, de résistivité 
électrique et d’autres analyses (thermomécaniques, structurales…). Ces tests n’ont cependant 
pu être réalisés dans le cadre de cette thèse. 
 
Figure V-9 : Diagrammes de diffraction obtenus sur les xérogels CM2 traitées à différentes températures 




III. Caractérisations des propriétés électriques de 
cellules SOFC scellées avec le verre CM2 
 Le verre CM2 a été sélectionné à partir de plusieurs tests simulant des conditions 
(températures, atmosphères) appliquées lors du fonctionnement d’une pile SOFC. Dans cette 
dernière partie, des tests électriques sur des cellules SOFC ont été réalisés en collaboration 
avec le LEPMI à Grenoble. Les performances électriques d’une cellule mise en forme avec un 
verre commercial Schott 8422 et de 2 cellules scellées avec le verre CM2 (issu d’une poudre 
de la série β) ont été comparées. Plusieurs paramètres ont été évalués au cours de ces 
expériences : traitement de réduction, OCV, densité de courant lors d’une mise sous 
polarisation à potentiel constant, courbes de polarisation et puissance délivrée par les cellules. 
Certaines cellules ont également fait l’objet d’une analyse post-mortem afin d’observer la 
diffusion des éléments du verre dans les matériaux scellés. 
III.1 Préparation des cellules et réalisation du montage expérimental 
 Les caractéristiques techniques des matériaux de cellule utilisés pour les caractérisations 
électriques sont présentées dans le tableau V-8. Des demi-cellules anode-électrolyte ont été 
préparées par le FZ de Jülich. La cathode de 10 mm de diamètre (en noir sur la figure V-10a) a 
été déposée par sérigraphie à l’Ecole des Mines de Saint-Etienne. 
 Lors de la préparation du montage expérimental, la cellule a été collée à une bague en 
alumine (figure V-10a) à l’aide d’une colle cyanoacrylate. Une pâte de verre a été réalisée en 
mélangeant la poudre de verre avec de l’eau. La pâte de verre a été déposée manuellement à 
l’aide d’une spatule entre l’électrolyte de la cellule (transparent car de faible épaisseur) et la 
bague en alumine (figure V-10b). L’épaisseur du joint est comprise entre 2 et 3 mm pour les 
cellules 1 et 2 et est de 1-1,5 mm pour la cellule 3. Un fil d’or de 5 cm de diamètre est collé 
aux abords de la bague en alumine à l’aide de la colle cyanoacrylate. Ce fil d’or sert à réaliser 
l’étanchéité entre la bague et un tube en alumine qui constitue la partie cathodique du four où 
les tests électriques ont été réalisés.  
 La bague est insérée dans le four avec la partie anodique en alumine. Des diffuseurs 
gazeux sont ensuite introduits du côté de l’anode et de la cathode (figure V-10c). Une grille en 
or au bout des diffuseurs permet de collecter le courant généré par la cellule à haute 
température. Le montage final est présenté sur la figure V-11. Une contrainte de compression 
a été appliquée sur chaque compartiment par l’intermédiaire de vérins mécaniques.  
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Figure V-10 : Photographies des différentes étapes du montage expérimental réalisé avec la cellule SOFC 
CIRIMAT/LEPMI : a) monocellule et bague en alumine, b) Cellule collée à la bague avec mise en place du 




Figure V-11 : Photographie du montage expérimental destiné aux tests électriques à haute température de 
cellules complètes SOFC 




III.2 Traitements thermiques initiaux  
 Le premier traitement thermique a été réalisé à 850°C (rampe de montée en température 
de 2°C/min) afin d’assurer l’étanchéité avec la pâte de verre. Cette température a été 
maintenue pendant 2 heures. Lors de cette étape, des flux d’argon et d’air de 33,3 ml.min-1 ont 
été appliqués respectivement du côté anodique et cathodique.  
 La température a été ensuite maintenue à 800°C pour effectuer la réduction de l’anode 
durant 2 heures. Cette opération a été réalisée par palier en ajoutant de l’hydrogène 
progressivement dans le compartiment anodique (8,33 ml.min
-1
 toutes les 30 minutes), ce qui 
permet de limiter les contraintes thermomécaniques. Des flux d’air et de 50%H2/50%Ar de 
66,6 ml.min
-1
 ont été appliqués, respectivement des côtés cathodique et anodique, à la fin de 
l’opération. L’hydrogène n’a pas été humidifié à 3% comme dans le cas d’une pile à 
combustible SOFC pour les 3 cellules testées afin d’avoir des conditions de fonctionnement 
identiques. 
 Les variations des tensions des cellules en circuit ouvert (OCV) au cours du traitement 
thermique de réduction sont identiques pour la cellule 1 scellée avec le verre Schott et pour les 
cellules 2 et 3 mises en forme avec le verre CM2. Le remplacement progressif de l’argon par 
du dihydrogène a provoqué une augmentation de la tension en circuit ouvert des cellules due à 
la réduction progressive de NiO en Ni du côté anodique (figure V-12). L’OCV final après une 
stabilisation de quelques heures est de 1,15V, 1,12V et 1,11V respectivement pour les cellules 
1, 2 et 3. Ces valeurs démontrent que l’étanchéité réalisée lors du traitement thermique des 
cellules à 850°C durant 2 heures sous air est suffisante pour envisager une application SOFC. 





Figure V-12 : Mesures du potentiel des cellules en circuit ouvert (OCV) lors du traitement de réduction 
 
III.3 Propriétés électriques initiales des cellules 
 Les propriétés électriques des cellules 1 et 3 ont été mesurées à 800°C et celles de la 
cellule 2 à 760°C. Un des objectifs de l’utilisation d’une température moins élevée est 
d’envisager une utilisation du verre vers 700-750°C (températures utilisées dans les IT-
SOFC). Les performances électriques des cellules sont présentées sur la figure V-13. Les 
puissances délivrées (marquées d’un « P » dans la légende de la figure V-13) par les cellules 1 
et 3 sont proches de 180-200 mW/cm² à 0,3A/cm² alors que la cellule 2 atteint à peine les 
100mW/cm² pour une densité de courant de 0,2A/cm². Les courbes de polarisation des cellules 
1 et 3 ont des profils similaires. Par conséquent, les performances électriques des cellules 
scellées avec les verres CM2 et Schott8422 sont similaires à 800°C. La diminution de la 
température de fonctionnement à 760°C réduit les performances électriques de moitié. Cette 
diminution est due à la perte de conduction ionique au sein de l’électrolyte à plus basse 
température. Ce premier test prouve que le verre CM2 peut être utilisé pour des applications 
SOFC à 760°C ou à 800°C.  





Figure V-13 : Courbes de polarisation et densité de courant-puissance des cellules à une température de 
800°C (760°C pour la cellule 2) après le traitement de réduction 
 
III.4 Evolution de la densité de courant à potentiel constant 
 La densité de courant j débitée par les cellules a été mesurée durant 2 heures sous 
polarisation à un potentiel constant de 0,5V à 800°C pour les assemblages 1 et 3 et à 760°C 
pour l’assemblage 2 (figure V-14). Le courant débité par la cellule 1 (verre Schott) diminue 
constamment passant de 0,27 A/cm² à 0,20-0,21 A/cm² au cours du temps. Les mesures à 
760°C n’ont été enregistrées que durant 1 heure par l’équipement. Bien que la cellule ait été 
polarisée à 0,5V durant 2 heures, il manque donc 1 heure d’enregistrement des données. Une 
diminution de la densité de courant a été également observée bien qu’elle se stabilise au bout 
de 45 min. La densité de courant est  particulièrement stable sur la cellule 3 à 800°C. 
 Les rapports j/j0 après 2 heures sous polarisation (après 1 heure pour la cellule 2) sont de 
~0,75, ~0,90 et 0,97 respectivement pour les cellules 1, 2 et 3. Par conséquent, les 
performances électriques des cellules 2 et 3, mises en forme avec le verre CM2, sont moins 
dégradées sous polarisation constante à haute température. Les OCV enregistrés n’ont pas été 
altérés après la polarisation car ils demeurent à 1,16V, 1,14V et 1,11V respectivement pour les 
cellules 1, 2 et 3. L’étanchéité des cellules est donc assurée par les verres Schott8422 et CM2. 





Figure V-14 : Evolution de la densité de courant au cours du temps sous une polarisation constante de 0,5V à 
800°C (760°C pour la cellule 2) 
 
III.5 Propriétés électriques à t = 2h de polarisation 
 Les propriétés électriques des cellules 1 et 3 ont été caractérisées à 800°C et celles de la 
cellule 2 à 760°C après la polarisation à 0,5V de 2 heures (figure V-15). 
 La puissance délivrée par la cellule 1 scellée avec le verre Schott8422 est diminuée de 
moitié par rapport à la puissance initiale (figure V-13) alors que celle délivrée par la cellule 3 à 
800°C reste stable. Les performances électriques enregistrées sur la cellule 2 à 760°C 
demeurent quasiment inchangées et sont proches des performances mesurées sur la cellule 1 à 
800°C. Le seul paramètre modifié entre les cellules 2 et 3 et la cellule 1 est la composition 
chimique du scellement. Cependant, avec une OCV stable à 1,14V, la diminution des 
performances électriques de la cellule 1 n’est pas due à une perte d’étanchéité non assurée par 
le verre Schott8422. Il est nécessaire d’observer la microstructure des cellules post-mortem 
afin d’avoir plus d’informations sur la cause des dégradations des performances électriques. 





Figure V-15 : Courbes de polarisation et densité de courant-puissance des cellules à t=2h de polarisation et à 
une température de 800°C 
 
III.6 Suite des tests électriques et caractérisations des cellules 
SOFC post-mortem 
 Après les premiers tests de polarisation, les cellules ont été maintenues à haute 
température et de nouveaux tests électriques ont été réalisés sous différentes atmosphères du 
côté anodique (tableau V-9). Les tests sur la cellule 1 ont été stoppés au bout d’une journée à 
cause de la dégradation rapide des performances électriques. Les caractérisations électriques 
supplémentaires réalisées sur la cellule 2 ont montré une dégradation des performances 
électriques de l’ordre de 20% par rapport aux données initiales après 6 heures de polarisation 
constante à 0,5V et à 760°C. Des tests ont été poursuivis mais ceux-ci démontrent une 
diminution progressive du débit de courant même après avoir utilisé une température plus 
élevée de 800°C. Enfin, la dernière cellule a fait l’objet d’une polarisation constante à 0,6V 
sous méthane (côté anodique) à 800°C durant 1800 heures (figure V-16). L’expérimentation 
sur cette cellule a été stoppée à cause d’une coupure sur le réseau électrique. 
Echantillon (joint) Temps passé à haute température  Polarisation à 0,5V 
Cellule 1 (Schott8422) ~ 1 jour 2h-800°C (H2) 
Cellule 2 (CM2) ~ 7 jours 18h-760°C + 18h-800°C (H2) 
Cellule 3 (CM2) 75 jours 
2h-800°C (H2)  
+ 1800h-800°C (CH4) 
Tableau V-9 : Caractéristiques des traitements thermiques et électriques utilisés sur les cellules SOFC 





Figure V-16 : Densité de courant de la cellule 3 en fonction du temps à 0,6V 
 
 Lors du test de longue durée sur la cellule 3, le méthane a été introduit progressivement 
dans le compartiment anodique de la façon suivante : 
- de t = 0h à t = 24h, 7,5 ml.min-1 d’argon et 0,83 ml.min-1 de méthane (étape I), 
- de t = 24h à t = 53h, 3,33 ml.min-1 d’argon et 0,83 ml.min-1 de méthane (étape II), 
- de t = 53h à t = 1800h, 0,83 ml.min-1 de méthane (étape III). 
Un débit d’air de 50 ml.min-1 a été maintenu du côté de la cathode lors de ce test. 
 Au bout de 1000h, le courant débité par la pile à 0,6V diminue de 15%. Il a diminué de 
25% environ en fin de test. Le verre CM2 a permis de maintenir une étanchéité suffisante au 
cours de cette expérimentation. La baisse de courant peut-être attribuée à différents facteurs 
liés au cœur de pile (augmentation de la résistance de l’électrolyte…) qui sont actuellement 
étudiés au LEPMI. 
    
Figure V-17: Photographies des cellules a) 1, b) 2 et c) 3 




 En fin d’essai, les cellules ont été refroidies en suivant l’inertie thermique du four (après 
coupure de courant du four volontaire pour les cellules 1 et 2). Un débit de 66,6 mL.min-1 
d’Ar/2%H2 non humidifié a été maintenu à l’anode, et un débit d’air de 66,6 mL.min-1 a été 
maintenu à la cathode pour les cellules 1 et 2. Celles-ci n’ont pas été détériorées lors du 
refroidissement (figure V-17a et 17b). Elles se sont simplement décollées de la bague en 
alumine au niveau des joints de verre puis ont été découpées en 2 parties pour réaliser des 
analyses micrographiques en coupe. Par contre, la cellule 3 a été brisée en plusieurs morceaux 
lors du choc thermique. La rupture semble provenir de la cathode (partie noire au centre de la 
figure V-17c) dont une partie demeure collée au collecteur de courant (grille collectrice en or). 
Le verre de scellement est visible en périphérie des cellules (noir ou transparent sur la cellule 
1, transparent sur la cellule 2 et vert sur la cellule 3). Au niveau macroscopique, il est visible 
que le verre CM2 ne s’est pas écoulé en direction de la cathode sur les cellules 2 et 3. Un halo 
gris-orangé apparaît près de la cathode de la cellule 1. Cette coloration explique la 
détérioration des performances électriques de la cellule 1 lors du test de mise sous polarisation 
constante. Elle a différentes causes possibles :  
- Une détérioration de la fine couche d’YSZ en cet endroit. 
- Une diffusion des éléments du verre Schott8422 vers la cathode. 3 possibilités ont été 
envisagées : soit le verre s’est écoulé sous l’effet de la température et de la pression 
maintenue, soit une espèce a diffusé au sein du matériau YSZ, soit un élément du verre 
s’évapore facilement à cette température et s’est recondensé dans cette zone. 
 
Figure V-18 : Profil linéaire par EDX des éléments à l’interface cathode-électrolyte de la cellule 1 (verre 
Schott8422) 




 Des analyses EDX effectuées à mi-chemin entre les cathodes et les verres ont permis de 
démontrer qu’il n’y avait pas eu d’écoulement du verre ou de diffusion atomique des éléments 
du verre au sein de l’électrolyte YSZ. Des analyses identiques au sein des cathodes des 
cellules 1 et 2 montrent que les cathodes ne sont pas polluées. Une micrographie couplée à une 
analyse EDX a été réalisée en bordure de la cathode dans la zone grise-orangée (figure V-18). 
Une zone noire a été observée entre la cathode (à gauche) et le matériau électrolytique (à 
droite). Cette zone constitue un point triple (interaction des 2 matériaux avec l’air). Le profil 
EDX révèle des concentrations élevées en aluminium et en sodium, éléments qui ne sont pas 
présents dans les 2 matériaux de cœur de pile. Par conséquent, ce sont certainement des 
éléments du verre Schott8422 qui sont présents dans cette zone ou une pollution était présente 
au sein des matériaux de cœur de pile ou a été déposée lors des expérimentations. 
III.7 Discussion 
 L’étanchéité des cellules scellées avec le verre CM2 est préservée après mise sous 
polarisation constante à 0,5V et à haute température. Ce critère de performance du verre avec 
des propriétés d’étanchéité similaires au verre commercial Schott8422 constituait un premier 
objectif. Les performances électriques des cellules 2 et 3 sont conservées après quelques 
heures de polarisation à 0,5V contrairement à celles de la cellule 1. Il est nécessaire de 
comparer les propriétés des 2 verres utilisés lors de cette étude afin de pouvoir comprendre les 
mécanismes de dégradation des propriétés électriques. 
Propriétés Verre CM2 Schott8422 
Composition 
(%molaire) 
BaO 36,7 0,2 
SiO2 29,9 69,8 
Al2O3 2,8 x ? 
Na2O 0 12 
K2O 0 4,1 
B2O3 9,6 7, 8 
CaO 10,7 0,4 
MgO 10,4 ? 
Tg (°C) 596 540* 
TL (°C) ~ 700°C 722* 
DRX après scellement 
Silicates de magnésium 
et de baryum 
? 








 La composition du verre CM2 élaboré par voie sol-gel est différente du Schott8422 
(tableau V-10). Notamment, la teneur en SiO2 est beaucoup plus élevée dans le Schott 8422. Il 




 qui peuvent 
diffuser facilement du verre vers les éléments de la cellule. Du sodium a d’ailleurs été identifié 
aux abords de la cathode de la cellule 1 (figure V-18). Le composé K2O n’a pas été utilisé dans 
les verres commerciaux « JV1 » et « JV2 », étudiés par Nonnet et al. et dont les compositions 
chimiques sont proches du verre 8422, car il était très mobile en présence de vapeur d’eau 
[13]. Dans notre cas, bien que du potassium n’ait pas été observé aux abords de la cathode (pas 
pris en compte dans l’analyse EDX) il est possible que des ions K+ aient diffusé vers cette 
partie de la cellule en présence de vapeur d’eau synthétisée du côté anodique. L’aluminium 
identifié dans la zone, sur la figure V-18, a également diffusé ou provient d’une impureté au 
sein du cœur de pile. Toutes ces diffusions ont affecté la structure de la cathode LSM de la 
cellule 1, ce qui a modifié des propriétés de ce composé. Par conséquent, les performances 
électriques de la cellule 1 ont été dégradées.  
 Les verres CM2 et Schott8422 sont ramollis au-dessus de 700°C. Le domaine 
viscoplastique des verres est donc atteint pour des tests à 760°C ou 800°C. Les Tg sont proches 
et conformes pour une application entre 700°C et 800°C. Les viscosités des 2 verres à 800°C 
sont proches au début du scellement. Cependant, il y a une forte nucléation dès l’opération de 
scellement dans le verre CM2 (silicates de baryum et magnésium), ce qui lui confère une 
bonne tenue mécanique, ce qui a été démontré sur un test de longue durée avec la cellule 3. 
Peu d’informations existent sur la dévitrification du verre Schott8422. Celui-ci a une viscosité 
suffisamment élevée pour réaliser des tests électriques sur des cellules SOFC à l’échelle d’une 
journée (cellule 1). Il serait néanmoins nécessaire de réaliser des tests plus longs avec ce verre 
afin de vérifier sa tenue mécanique lors d’opérations SOFC à haute température et de mieux 
comprendre les mécanismes de dégradation des cellules causés par ce matériau. 




IV. Conclusion et perspectives sur le verre CM2 
 Le verre CM2 élaboré par voie sol-gel est le matériau le plus adapté pour une application 
SOFC. Le procédé d’élaboration permet d’obtenir un verre homogène à basse température. La 
température d’élaboration peut être réduite à 1100°C. 
 Dans le cadre de ce travail, le verre élaboré à 1300°C a des propriétés adéquates en 
termes d’adhérence et d’inertie chimique vis-à-vis de l’acier et de la zircone yttriée à haute 
température et sous différentes atmosphères (oxydante et réductrice). La résistivité électrique 
de ce verre à 700°C après un traitement thermique de scellement est également idéale. La mise 
en forme d’assemblages a été réalisée de différentes manières (robotisée et manuelle) avec ou 
sans liant (éthylcellulose ou eau). Les propriétés d’étanchéité demeurent identiques 
indépendamment du procédé d’assemblage, et ce sur des durées significatives à haute 
température (1000 heures). D’un point de vue mécanique, ce verre a également de bonnes 
propriétés. En effet, après scellement la microstructure est « figée » mais le verre est capable 
de résister à plusieurs cycles thermiques sous air. Aucune fissure n’a été observée au sein du 
verre ou au sein des matériaux scellés par ce verre après tous les différents traitements 
thermiques réalisés. Les phases cristallines évoluent également peu après l’opération de 
scellement à 850°C-2h, ce qui explique une faible évolution des propriétés thermomécaniques 
qui restent toujours adaptées à l’application SOFC. Enfin, après une opération de scellement et 
un traitement de réduction, les performances électriques à 800°C d’une cellule mise en forme à 
l’aide du verre CM2 sont similaires à celles enregistrées sur une cellule utilisant un verre 
commercial pour sa mise en forme. Les propriétés électriques des cellules 1 et 3 sont ensuite 
conservées à cause de l’inertie chimique du matériau CM2. Par contre, la densité de courant de 
la cellule 1, mise en forme avec le verre commercial Schott8422, diminue rapidement. Il est 
possible que cette dégradation soit liée à une diffusion d’ions alcalins dans la cathode. Les 
tests menés sous hydrogène sur la cellule 3 ont été poursuivis sous méthane (non humidifié) 
sur une longue durée. La densité de courant sous une polarisation constante à 0,6V, mesurée 
lors de ce dernier test, a été altérée de seulement 15% au bout de 1000 heures par rapport à une 
valeur initiale proche de 0,2 A/cm². 
 Néanmoins, il reste à vérifier quelques propriétés du verre CM2 afin de confirmer 
définitivement qu’il est un bon candidat pour une application SOFC ou IT-SOFC : 
- Le verre CM2 dévitrifié sous H2/H2O, en partant de la série β (grains plus fins), a des 
propriétés d’étanchéité satisfaisantes. Néanmoins, un test sur une longue durée (1000 




heures au moins) sous air nécessite d’être réalisé avec cette poudre « CM2-β ». En effet, 
la réactivité chimique du composé pourrait être exacerbée sous air à haute température et 
pourrait engendrer la formation de BaCrO4 à l’interface verre-acier (bien cela n’ait pas été 
observé avec la poudre « CM2-α » qui a une taille de grains légèrement plus importante).  
- Les températures caractéristiques (Tg, TS, THB, …) de la poudre CM2-α sont connues et il 
a été démontré que sur deux verres de compositions chimiques proches de CM2 (C2 et 
CM1), la diminution de la taille des grains sur la série β provoquait une diminution 
globale des températures caractéristiques comprises entre 20° et 40°. Par analogie, il a été 
conclu que le même phénomène devait se produire avec le verre CM2-β. Cependant, il est 
nécessaire de connaître les températures caractéristiques exactes de ce matériau et de 
nouvelles analyses devraient être menées pour optimiser son utilisation future. 
- Les effets des différents ajouts et notamment du MgO devraient être étudiés de façon 
approfondie afin de mieux expliquer les bénéfices de l’utilisation de ce matériau. 
- La cinétique de cristallisation doit également faire l’objet d’une étude plus approfondie 
afin de confirmer que le matériau est stable après l’opération de scellement. 
- Il est nécessaire de vérifier les teneurs en trioxyde de dibore du verre après 1000 heures 
sous air et H2/H2O. Bien que la composition de CM2 n’ait pas été modifiée après 200h de 
traitement à 800°C, la volatilisation de ce composé est un phénomène lent et une pollution 
même faible des éléments de cœur de pile peut dégrader les performances électriques. 
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 L’objectif de ces travaux était de parvenir à élaborer des matériaux de scellement et 
d’évaluer leurs propriétés en vue d’une application SOFC. Le choix de développer des verres 
avec une forte teneur en baryum a été décidé à partir d’éléments retenus dans la littérature. Le 
cahier des charges des verres de scellement a imposé de respecter de nombreux critères. 
L’étanchéité et l’inertie chimique des matériaux vis-à-vis des autres matériaux des cellules 
SOFC ont notamment fortement influencées les orientations de cette étude. 
 Elaboration par voie sol-gel de silicates avec une forte teneur en baryum  
 La première étape a consisté à optimiser un protocole de synthèse de silicates de baryum 
par voie sol-gel. Des précurseurs sous formes d’alcoxydes et d’acétates ont été choisis en 
fonction de leur solubilité dans l’eau ou dans les solvants utilisés, mais aussi de par leur 
aptitude à ne pas produire de réactions (précipitations, séparations de phases) au cours de la 
transition sol-gel. Les conditions de synthèse et notamment la température, le temps 
d’homogénéisation des sols entre chaque ajout et les paramètres d’hydrolyse et de 
complexation ont tout d’abord été déterminés à partir de systèmes ternaires BAS (BaO-SiO2-
Al2O3). Le premier critère de sélection a été traduit par l’obtention de gels BAS homogènes.  Il 
a été démontré qu’après une étape de calcination fixée à 850°C, un mélange d’oxydes 
cristallisés et amorphes est obtenu à partir de ces gels. Des résidus carbonés ont également été 
observés au sein de ces poudres d’oxydes. Les premiers matériaux BAS élaborés à 1300°C 
sont des précurseurs de verres constitués de phases amorphes à l’aspect vitreux et de phases 
cristallines constituées essentiellement de silicates de baryum. Il a été montré qu’une teneur en 
BaO proche de 36%molaire permet d’obtenir un matériau BAS avec une expansion thermique 
idéale dans le cadre d’une application SOFC. Des silicates multicomposés avec cette teneur en 
BaO et avec différentes teneurs en CaO, MgO et B2O3 ont ensuite été élaborés à partir d’un 
protocole de synthèse optimisé. Bien que des massifs amorphes et translucides aient été 
obtenus dès 1150°C avec certaines compositions chimiques, des résidus carbonés étaient 
encore présents. Une température d’élaboration fixée à 1300°C a permis d’obtenir des verres 
amorphes et transparents qui ont été caractérisés lors de ces travaux.  
 Il a été démontré que l’utilisation de la voie sol-gel permet de réaliser des verres de 
scellement à forte concentration en baryum. De plus, la température d’élaboration, d’abord 
fixée à 1300°C, a été optimisée à 1100°C pour le verre de formulation CM2 sélectionné en fin 
de cette étude. Les verres pour cette application sont généralement élaborés par voie 





verres de scellement ont été obtenus à des températures moins élevées grâce à la synthèse par 
voie liquide. 
 Propriétés thermophysiques des verres avant et après la dévitrification 
 Les différentes analyses thermiques effectuées sur les poudres de verres ont été utiles 
afin de comprendre les caractéristiques rhéologiques des matériaux élaborés. La Tg des verres 
a été un premier indicateur qui a permis de sélectionner 6 formulations qui pouvaient être 
envisagées dans le cadre d’une application SOFC. Ces verres (C2, C3, M4, M5, CM1 et CM2) 
sont de type BXAS avec X = MgO, CaO et B2O3. Les paliers de stabilisation des aires et 
hauteurs relatives de pastilles de poudre de verre lors des tests de microscopie chauffante ont 
été associés au phénomène de dévitrification formant des cristaux de silicates de baryum 
(figure IV-4). Le prolongement de ces paliers pour les verres CM2 et M5 a été attribué à la 
cristallisation de silicates de magnésium. L’augmentation de la teneur en B2O3 dans le 
matériau M4 entraîne une diminution des températures caractéristiques et de la viscosité. A 
partir de ces données, une température de scellement de 880°C a été retenue pour les verres 
C2, C3, CM1, CM2 et M5 alors qu’une température de mise en forme de 780°C a été choisie 
pour le matériau M4. 
 Une diminution des températures caractéristiques des matériaux a été constatée lors des 
analyses thermiques sur des poudres de verres avec des particules plus fines. Cela permet de 
diminuer la température de scellement. Celle-ci a d’ailleurs été optimisée à 850°C (750°C pour 
M4) pour les derniers assemblages et mises en forme de cellules SOFC. 





). Après des traitements thermiques équivalents à ceux des scellements, 
soit à 850°C-2h et 750°C-2h, les CTE des matériaux ont tendance à diminuer faiblement 
(excepté dans le cas de C2). Après un traitement thermique de vieillissement dans les 
conditions de fonctionnement d’une pile SOFC, soit 100 heures à 800°C, il a été constaté que 
les CTE continuaient à diminuer plus ou moins fortement selon les matériaux (excepté pour 
M5). Cependant, tous les CTE mesurés demeurent acceptables car situés entre ceux de l’acier 
K41X et de la zircone yttriée. L’évolution des CTE a été corrélée avec l’évolution des phases 
cristallines au sein des matériaux. La formation de silicates de magnésium a notamment eu un 
effet sur la diminution des CTE mesurés. Cependant, une stabilisation rapide des CTE de ces 
matériaux après 100 heures de traitement thermique est envisageable. En effet, les 





après scellement et jusqu’à 1000 heures de traitement à haute température sous atmosphères 
oxydante et réductrice. 
 Etanchéité des différents assemblages et réactivité chimique des verres avec l’acier  
 La réactivité chimique entre le chrome de l’acier et le baryum contenu dans les verres 
peut aboutir à la formation de la phase BaCrO4, qui nuit aux assemblages à cause d’un 
coefficient de dilatation élevé. Cette réactivité a servi de critère pour sélectionner les 
compositions chimiques de verre à forte teneur en baryum après la synthèse par voie sol-gel. Il 
avait alors été constaté que les verres contenant du bore avait une meilleure adhérence à l’acier 
et que le bore empêchait la formation de la phase non recherchée. 
 Les tests d’étanchéité sur différents assemblages après des traitements thermiques sous 
air avec les poudres de verre de la série α ont prouvé que les 6 verres sélectionnés étaient 
exploitables à haute température sur des durées courtes (100 heures à 800°C ou 700°C) ou 
plus longues (1000 heures à 700°C). Cependant, après des tests plus sévères sous air (1000 
heures à 800°C) et sous H2/H2O (1000 heures à 700°C), seul le verre CM2 demeure étanche. 
En effet, de nombreux pores de diamètres importants (> 50-100 µm) sont présents au sein des 
autres verres. Un mécanisme de formation des pores proche de l’interface verre-acier a été mis 
en évidence, notamment pour le verre C2. En fait, le chrome va s’oxyder en surface de l’acier 
en présence de vapeur d’eau et du dihydrogène va être dégagé dans le verre formant ainsi les 
pores près de l’interface. Ce phénomène n’a pas été mis en évidence pour les autres verres 
mais la présence supposée d’oxyde de chrome en surface de l’acier au niveau des joints CM1 
et M4 (figure V-4) implique la même conséquence. Enfin, la forte réactivité chimique entre le 
verre C3 et l’acier a abouti à la formation d’une couche de BaCrO4 de plus de 50 µm après 
1000 heures de traitement thermique à 800°C sous air. La porosité au sein de ce verre et la 
formation de cette couche sont à l’origine des problèmes d’étanchéité.  
 Stabilité chimique et thermomécanique du verre CM2 lors d’applications SOFC 
 Le verre CM2 a montré des propriétés satisfaisantes en termes d’étanchéité, d’adhérence 
et d’inertie chimique vis-à-vis de l’acier et de la zircone yttriée lors de tous les tests à haute 
température et sous différentes atmosphères (oxydante et réductrice). La mise en forme 
d’assemblages peut être effectuée de différentes manières (robotisée et manuelle) avec ou sans 
liant (éthylcellulose ou eau). Ce verre a également de bonnes propriétés mécaniques car, après 
le scellement, la microstructure est « figée » mais le verre a résisté à plusieurs cycles 
thermiques sous air. Aucune fissure n’a été observée au sein du verre ou au sein des matériaux 





cristallines évoluent peu après l’opération de scellement, ce qui explique une faible évolution 




 après 200 
heures de traitement thermique à 800°C. Il est donc compris entre les CTE de l’acier K41X et 
de l’électrolyte YSZ, ce qui permet d’éviter d’avoir des contraintes thermomécaniques 
importantes au sein de la SRU (serial repeat unit). Le verre CM2 peut ainsi être utilisé comme 
joint d’étanchéité pour des applications à 700°C ou à 800°C. Cependant, une utilisation à 
800°C serait préférable pour conserver des propriétés viscoplastiques et pouvoir absorber 
d’éventuels chocs dans le cas où la température de ramollissement du verre dévitrifié ne serait 
pas trop élevée (TS < 850°C). 
 Deux cellules SOFC ont été mises en forme avec le verre CM2. Il a été montré que la 
température de fonctionnement idéale pour ce verre se situe entre 750°C et 800°C. Les 
performances électriques à 800°C de cellules mises en forme avec les verres CM2 et un verre 
commercial destiné à cette application sont similaires ou supérieures. En effet, après une mise 
sous polarisation constante à 0,5V et sous dihydrogène pur du côté anodique, il a été constaté 
que les propriétés électriques de la cellule scellée avec CM2 sont conservées contrairement à 
la cellule mise en forme avec le verre commercial. Des tests sous une polarisation constante à 
0,6V avec cette cellule SOFC ont été poursuivis sous méthane pur sur une longue durée. La 
densité de courant mesurée lors de ce dernier test a été altérée de seulement 15% au bout de 
1000 heures par rapport à une valeur initiale proche de 0,2 A/cm². Le verre CM2 a donc résisté 
mécaniquement et il n’y a pas eu de diffusions atomiques qui auraient pu nuire aux propriétés 
électriques des éléments actifs de la cellule. 
 Perspectives 
 Plusieurs pistes peuvent être envisagées pour donner suite à ces travaux. Des tests 
complémentaires à fournir en particulier sur le verre CM2 sont cités en fin du chapitre V.   
 Le test le plus pertinent concerne certainement la vérification des teneurs en trioxyde de 
dibore du verre après 1000 à 5000 heures sous air et sous H2/H2O. Bien que la composition de 
CM2 n’ait pas été modifiée après 200h de traitement à 800°C, la volatilisation de B2O3 est un 
phénomène lent et une pollution même faible des éléments de cœur de pile peut dégrader les 
performances électriques.  
 Les propriétés mécaniques ainsi que l’adhérence du verre CM2 sur les substrats 
(électrolyte et acier inoxydable) doivent également être quantifiées après des traitements 
thermiques à haute température afin de confirmer que la fine microstructure de ce matériau 





 D’un point de vue technique, les effets des différents ajouts sur la dévitrification et 
notamment celui de MgO devraient être vérifiés et approfondis afin de mieux expliquer les 
bénéfices de l’utilisation de ce composé dans les matériaux élaborés et plus spécifiquement 
dans CM2. Des tests complémentaires, notamment en résonance magnétique nucléaire, et des 
analyses structurales (WAXS, SAXS…) pourraient fournir des données à l’échelle moléculaire 
sur les matériaux élaborés. 
 L’effet de la diminution de la taille des grains a eu une conséquence positive sur la 
diminution des températures caractéristiques des matériaux élaborés par voie sol-gel alors que 
les d50 n’ont été diminués que d’un facteur 3. Il serait intéressant de contrôler la possible 
diminution de ces températures avec des poudres de verre nanométriques. L’utilisation de la 
voie sol-gel pour élaborer ce genre de matériaux aurait alors un intérêt supplémentaire. 
 Enfin, des tests de 10000 heures à 700°C ou 800°C sur des SRU scellées avec le verre 
CM2 avec du dihydrogène humidifié comme combustible du côté anodique, permettraient de 
confirmer définitivement le potentiel de ce matériau – issu d’une combinaison spécifique 
procédé sol-gel / sélection de compositions chimiques – pour l’application visée. 
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développer des verres de scellement pour les systèmes SOFC en utilisant un procédé de 
synthèse en milieu liquide : la voie sol-gel. De basses températures de mise en forme et une 
homogénéité en composition chimique des matériaux formés ont été obtenues à l’aide de ce 
procédé. Les verres élaborés correspondent aux compositions chimiques BxAS (BaO- x= 
CaO, MgO, B2O3 -Al2O3-SiO2) avec une forte teneur en BaO afin d’avoir des coefficients 
d’expansion thermique compatibles avec les autres éléments de la cellule SOFC. Les 
caractérisations des propriétés des verres ont permis de démontrer que plusieurs matériaux 
élaborés avaient les propriétés requises pour une application en tant que scellement SOFC. 
Plusieurs tests de scellement à haute température sous atmosphère oxydante et réductrice ont 
mis en avant le fait que la réactivité chimique avec l’acier des interconnecteurs était un critère 
déterminant dans le choix de la formulation d’un verre idéal contenant du BaO. Un verre avec 
une composition chimique optimisé a finalement été sélectionné pour réaliser des tests 
électriques sur une cellule en fonctionnement. Les premiers résultats obtenus sur la cellule 
scellée sont prometteurs et font du verre élaboré un candidat potentiel aux futures applications 
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Title : Development of glass seals using a sol-gel route in order to elaborate a serial 
repeat unit for solid oxide fuel cells applications 
 
Abstract: Glass seals are used to ensure gas-tightness at high temperature for SOFC systems 
by separating the anode and cathode compartments. These rigid seals are subject to different 
strains simultaneously (thermomechanical, chemical, electrical, ...) during thermal cycles of a 
SOFC. This work consisted in developing glass seals for SOFC systems using a synthesis 
process in a liquid medium: the sol-gel process. Low temperatures shaping and homogeneity 
in chemical composition of materials formed were obtained using this method. The as-formed 
glasses correspond to the chemical compositions BxAS (BaO-x = CaO, MgO, B2O3-Al2O3-
SiO2) with a high content of BaO in order to have coefficients of thermal expansion 
compatible with the other components of the SOFC. The characterization of the glass 
properties have demonstrated that several materials had developed the required properties for 
application as SOFC sealing. Several tests of sealing at high temperature under oxidizing and 
reducing atmosphere highlighted the fact that the chemical reactivity with steel interconnects 
was a critical criteria in selecting the ideal formulation in BaO containing glasses. A glass 
with optimized chemical composition was finally selected to realize electrical tests on an 
operational cell. The first results on the sealed cell are promising and the glass used is a 
potential candidate for future SOFC applications. 
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